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seul le doctorant est le héros de son épopée. C’est un travail d’équipe où chaque individu a 
apporté ses compétences, ses connaissances et son soutien garantissant ainsi l’aboutissement 
et la réussite du dit doctorant. C’est ce que je souhaiterais retranscrire dans les lignes qui vont 
suivre.  
Premièrement, je souhaiterais remercier les membres du jury qui ont accepté de 
rapporter, examiner ces travaux et participer à ma soutenance.  En premier lieu, je remercie 
les rapporteurs Gilbert Hénaff, Professeur à l’institut Pprime de Poitiers et Vincent Vignal, 
Directeur de recherche au laboratoire ICB de Dijon, qui ont fourni des rapports détaillés et 
constructifs ayant contribué grandement à la qualité des échanges et des discussions pendant 
la soutenance. Je tiens ensuite à remercier les examinatrices, Isabelle Aubert, Maître de 
conférence à l’I2M de Bordeaux, Florence Pettinari-Sturmel, Professeure au CEMES à Toulouse 
et Rosanne Gravina, Docteure-Ingénieure à RTE pour avoir lu avec intérêt mon manuscrit ainsi 
que pour les nombreux échanges que l’on a pu avoir lors de la soutenance. Enfin, je 
souhaiterais remercier particulièrement Madame Muriel Véron, Professeure au laboratoire 
SiMAP de Grenoble, pour avoir accepté de présider mon jury de thèse avec humour et passion 
mais aussi pour avoir contribué non seulement à ces travaux de thèse (à travers les analyses 
ASTAR et la rédaction d’un article scientifique) mais aussi à mon éveil à la science des 
matériaux lors de mes années studieuses passées sur les bancs de Phelma à Grenoble. J’associe 
à ces remerciements, Edgar Rauch, chercheur au laboratoire SiMAP et Gilles Renou pour leur 
aide sur les analyses ASTAR et pour leur accueil à Grenoble.  
Je souhaiterais ensuite dédier un paragraphe entier à ma directrice de thèse, Christine 
Blanc. Je te remercie énormément pour ta gentillesse, ton investissement sans égal, ta confiance 
et ta disponibilité. Tu m’as appris énormément de choses tant scientifiquement 
qu’humainement et j’espère t’avoir apporté quelques petites choses en retour. Merci aussi 
pour ton soutien lors des moments difficiles. J’ai grandement apprécié travailler avec toi 
durant ces trois années et je pense pouvoir affirmer que tu étais la directrice de thèse qu’il me 
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fallait pour pouvoir mener à bien ce travail. Malgré les nombreux chocs que tu lui as fait subir, 
ne t’inquiètes pas, mon disque dur va bien…  
J’aimerais ensuite m’adresser à mes encadrants industriels du côté de LEONI à savoir 
Jean-Paul Harouard et Adrien Laurino.  Merci Jean-Paul pour ta gentillesse et ton implication 
dans ma thèse et ce malgré la distance. Merci, en particulier, pour les points du vendredi 14h 
(enfin ceux que l’on n’a pas oubliés…) qui m’ont permis d’ajouter encore un peu d’humain 
dans ce monde parfois trop scientifique et artificiel que constitue la recherche. Merci Adrien 
pour ta sympathie, ton humour, ta bonne humeur et ton suivi assidu de mon travail. Un grand 
merci notamment pour ton implication dans la collaboration parfois difficile avec Ford et 
l’école des Mines du Colorado. Tu as toujours été de mon côté et même si parfois j’avais 
l’impression d’être une jeune recrue, nouvel attaquant du PSG (« mon champion »), j’ai 
beaucoup apprécié ton dévouement, tes encouragements et ton soutien tout au long de ma 
thèse.  Je profite de ce paragraphe pour remercier l’ensemble des personnes qui m’ont accueilli 
lors de mes déplacements à LEONI. Tout d’abord, merci à Arnaud Ponroy en particulier, pour 
sa gentillesse, son implication dans la thèse et sa participation à la soutenance. Je remercie 
ensuite Louis Chrétien et Marc Semel pour leur gentillesse et leur culture de l’entreprise. Je 
m’adresse enfin à tous les employés et prestataires du CRD avec qui j’ai passé des moments 
très agréables autour d’un jeu de tarot, d’un baby-foot, d’un buffet à volonté ou sur un mur 
d’escalade : Julien, Bastien, Thibault, Safa, Lainé, Joanna, Magalie, Philippe, Jean-Marie, Marie, 
Pierre, Jean-François, Laurent, Sébastien, Arnaud, Séverine, Raja et surement beaucoup 
d’autres que j’oublie malheureusement. Un grand merci pour avoir constitué une réelle 
échappatoire et pour avoir rendu mes déplacements à LEONI si agréables et conviviaux.  
Même s’ils ne liront probablement pas ce manuscrit écrit en français, je tiens aussi à 
remercier Babak Arfaei, Docteur-Ingénieur à Ford Motors USA et Terry C. Lowe, Professeur à 
l’Ecole des Mines du Colorado pour leur participation à ce projet de recherche. Thank you for 
your commitment and your help! 
Enfin, j’aimerais remercier Jean-Michel Desmarres et Romain Petre-Bordenave 
ingénieurs au CNES pour m’avoir aiguillé dans le choix de la thèse et m’avoir conforté dans 
l’idée que ce sujet était fait pour moi.  
Cette thèse a principalement été effectuée au sein du laboratoire CIRIMAT à Toulouse. 
Je me dois donc de remercier un certain nombre de personnes travaillant au laboratoire, ayant 
participé de près ou de loin à ses travaux.  
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  “A process cannot be understood by stopping it. Understanding must move with the flow of 
the process, must join it and flow with it.” 
« On ne peut comprendre un processus en l’interrompant. La compréhension doit rejoindre le 
cheminement du processus et cheminer avec lui. » 
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Le secteur automobile est marqué par l’émergence de deux tendances majeures. D’un 
côté, la croissance et le développement des véhicules électriques et autonomes, ainsi que les 
souhaits de confort des consommateurs conduisent à une augmentation forte de la densité, de 
la puissance et du coût des composants électriques automobiles, du fait de la création de 
nouveaux besoins électriques. D’autre part, le durcissement des règlementations en matière 
d’écologie (réduction de 3,9 % des émissions de CO2 par an d’ici 2020) force les constructeurs 
à faire de l’allègement des matériaux utilisés un point central des nouveaux programmes de 
recherche et développement. Le secteur du câblage automobile se situe ainsi à la charnière de 
ces deux tendances. En effet, actuellement, le système de distribution électrique d’un véhicule 
citadin est constitué de 5 km de câbles électriques en moyenne. Avec l’augmentation de la 
demande en puissance électrique, cette longueur ne peut que croître dans les années à venir 
menant ainsi à une augmentation à la fois du coût et de la masse du système de distribution 
électrique des véhicules de demain.  
Parmi les solutions envisagées par les constructeurs afin de limiter l’impact 
économique et écologique des futurs véhicules, l’intégration de plusieurs fonctions au sein 
d’un même boitier électrique et le remplacement du cuivre utilisé majoritairement comme 
conducteur par des matériaux plus légers sont des solutions privilégiées. C’est cette dernière 
solution qui fait l’objet de ce travail.  
Cette thèse est le fruit d’une collaboration entre la société LEONI Wiring Systems et le 
laboratoire CIRIMAT à Toulouse. LEONI, entreprise spécialisée dans le domaine du câblage 
automobile, a lancé en 2008 un projet de développement technologique visant à introduire des 
alliages d’aluminium en remplacement des conducteurs en cuivre actuellement utilisés. En 
effet, l’aluminium présente l’avantage d’être plus léger et moins cher que le cuivre. Cependant, 
pour justifier l’utilisation des alliages d’aluminium comme conducteurs électriques 
automobiles, LEONI doit prendre en compte deux contraintes technologiques majeures :  
1. L’aluminium est moins conducteur que le cuivre (50-60 %International Annealed 
Copper Standard, IACS, environ) ce qui nécessite d’augmenter les sections des câbles 
utilisés diminuant ainsi les gains en masse et en coût octroyés par l’utilisation de 
l’aluminium. 
2. Les alliages d’aluminium sont sensibles à des endommagements de type mécanique 





l’environnement automobile. Des problématiques de durabilité des câbles se posent 
donc.  
Dans ce contexte, deux thèses ont déjà été réalisées en collaboration avec le CIRIMAT. 
La première, celle d’Adrien Laurino, a permis d’identifier les nuances les plus adaptées pour 
l’application visée, à savoir les alliages 6101 et 1370. Puis, une étude de durabilité visant à 
estimer notamment l’influence du procédé de fabrication des fils fins électriques sur la 
résistance à la corrosion et la fatigue-corrosion de ces alliages a été menée. Une influence 
significative du taux d’écrouissage appliqué durant les étapes de mise en forme sur les 
mécanismes de corrosion observés à l’issue des traitements thermiques a été constatée en 
particulier. La thèse de Rosanne Gravina quant à elle a été focalisée plus particulièrement sur 
la résistance à la corrosion de l’alliage 1370 ainsi que sur les mécanismes de couplage 
galvanique existant au niveau des connectiques en cuivre utilisées chez LEONI. Ces travaux 
ont permis d’accroître le socle de connaissances théoriques et applicatives de l’entreprise et 
ont abouti à l’introduction de l’alliage 1370 parmi les solutions proposées par LEONI. 
Néanmoins, la plus faible conductivité électrique de l’aluminium demeure un verrou 
technologique majeur vis-à-vis de la généralisation de ce matériau au sein du système de 
distribution électrique. C’est pourquoi, LEONI s’est rapprochée de l’entreprise FORD Motors 
afin d’explorer de nouvelles voies d’optimisation des propriétés électriques et mécaniques des 
alliages d’aluminium cités plus haut. Parmi elles, un procédé de déformation plastique sévère 
appelé Equal-Channel Angular Pressing (ECAP) développé à l’école des Mines du Colorado à 
Denver a été retenu comme une solution pertinente qui permettrait à la fois d’augmenter la 
conductivité électrique et les propriétés mécaniques des alliages d’aluminium sans pour 
autant impacter leur aptitude à la mise en forme. A long terme, l’objectif serait ainsi 
d’introduire cette étape de mise en forme au sein du procédé de fabrication des fils fins 
d’aluminium.  
Ce travail de thèse s’inscrit donc dans ce contexte particulier et a pour objectif principal 
de déterminer l’influence du procédé ECAP sur les propriétés en service (propriétés 
mécaniques et résistance à la corrosion) d’alliages d’aluminium de la série 1xxx et 6xxx. La 
question générale à laquelle ce travail tente de répondre est la suivante : peut-on améliorer la 
conductivité électrique et les propriétés mécaniques des alliages d’aluminium cités plus haut 
sans pour autant impacter leur résistance à la corrosion et à la fatigue-corrosion ?  
Avant toute chose, il semble nécessaire de préciser au lecteur qu’aucun résultat 





sera présenté dans le corps du manuscrit. En effet, cet aspect du sujet a entièrement été traité 
par l’école des Mines du Colorado et les caractéristiques des procédés ECAP utilisés ont donc 
été choisies afin d’optimiser ces propriétés. Par principe, les états métallurgiques présentés 
dans ce manuscrit possèdent donc des propriétés électriques qui remplissent le cahier des 
charges mis en place par LEONI et Ford. De plus, afin de faciliter la lecture et d’alléger les 
conclusions de ce manuscrit, seuls les résultats obtenus pour l’alliage 6xxx seront exposés dans 
le corps de ce manuscrit. La première annexe est dédiée à l’étude de l’alliage 1xxx en 
particulier.  
Pour répondre à la problématique énoncée plus haut, ce manuscrit se divise en cinq 
chapitres : 
- le premier chapitre constitue un état de l’art des travaux réalisés jusqu’ici concernant 
non seulement l’impact de la microstructure dans les mécanismes d’endommagement 
en corrosion et en fatigue-corrosion des alliages 1xxx et 6xxx mais aussi l’influence des 
procédés de déformation plastique sévère et notamment le procédé ECAP sur ces 
paramètres microstructuraux critiques ; 
- le second chapitre s’attache tout d’abord à présenter les alliages 6xxx et 1xxx de l’étude 
ainsi que les caractéristiques des procédés ECAP utilisés. Ensuite, les techniques 
utilisées pour étudier la microstructure et les propriétés en service des alliages avant 
et après ECAP sont détaillées ; 
- le troisième chapitre est consacré à l’étude de l’influence de l’ECAP sur la 
microstructure, les propriétés mécaniques et le comportement en corrosion de l’alliage 
6xxx. Les paramètres microstructuraux critiques influencés par le procédé seront 
identifiés et leur rôle vis à vis des propriétés en service de l’alliage sera explicité ; 
- le quatrième chapitre présente les analyses réalisées et les discussions développées 
concernant l’effet du procédé ECAP sur les propriétés en fatigue-corrosion de l’alliage 
6xxx. Dans cette partie en particulier, une réflexion plus générale sur le couplage 
fatigue-corrosion sera menée. Il s’agira aussi de tirer une première conclusion sur 
l’utilisation de l’ECAP comme procédé de mise en forme des alliages d’aluminium de 
la série 6xxx ; 
- le dernier chapitre est une première approche de l’introduction de l’ECAP au sein du 
procédé de fabrication des fils fins en aluminium. Il est donc centré sur l’influence des 
traitements thermiques sur le comportement en corrosion de l’alliage 6xxx mis en 





l’ECAP sur les mécanismes de précipitation de l’alliage en lien avec les modes 
d’endommagement en corrosion obtenus à l’issue des traitements thermiques.  
Le manuscrit se termine enfin par une conclusion permettant de mettre en exergue les 
résultats majeurs de ce travail concernant la pertinence et l’influence du procédé ECAP sur les 
propriétés en corrosion et fatigue-corrosion de l’alliage 6xxx. Une attention particulière sera 
portée aux liens établis entre les conclusions de ce travail et l’application industrielle visée.  
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Ce Chapitre a pour objectif de synthétiser les principaux résultats de la littérature 
concernant la microstructure, le comportement en corrosion et le comportement en 
fatigue-corrosion des alliages d’aluminium des séries 1xxx et 6xxx en lien avec l’effet des 
procédés de déformation plastique sévère. Les objectifs sont de mieux comprendre les enjeux 
de cette étude et de construire le socle scientifique sur lequel vont s’appuyer les discussions 
développées dans les chapitres suivants.  
I.  Les alliages d’aluminium dans le câblage automobile 
Ce premier paragraphe constitue une introduction au contexte industriel et scientifique 
de l’étude ainsi qu’aux problématiques de durabilité et d’optimisation des procédés associées 
au câblage automobile.  
1. Généralités et problématiques associées au secteur du câblage 
automobile 
Afin de satisfaire l’alimentation électrique d’un véhicule, une grande quantité de 
conducteurs électriques est nécessaire. On estime qu’environ 5 km de câbles électriques en 
moyenne sont présents au sein d’un véhicule automobile (Figure 1-1 (a)). Plus précisément, un 
véhicule automobile est divisé généralement en trois parties distinctes : le compartiment 
moteur, l’habitacle et les ouvrants. Les faisceaux électriques sont les liens conducteurs entre 
ces différentes parties. Un faisceau électrique rassemble à la fois les câbles, les connectiques et 
les peri-connectiques (Figure 1-1 (b)). Dans le cadre de cette étude, nous nous concentrerons 
sur le câble électrique uniquement. Un câble est constitué de deux parties (Figure 1-1 (c) et (d)) :  
- l’âme, constituée soit de multiples brins soit d’un unique barreau métallique appelé 
« busbar », qui permet de transmettre le courant électrique ; 
- la gaine polymère isolante qui permet de protéger l’âme de l’environnement extérieur.  
Actuellement, la majorité des câbles électriques automobiles sont réalisés en cuivre. 
Cependant, face aux contraintes écologiques et économiques grandissantes, les constructeurs 
n’ont d’autres choix que de chercher des solutions permettant de réduire la masse et le coût 
des véhicules automobiles, l’ensemble du système de distribution électrique représentant une 
contribution non négligeable à la masse et au coût d’un véhicule. Ainsi, remplacer les câbles 
en cuivre par des câbles en aluminium plus légers et moins chers semble une alternative 
pertinente. Pourtant, il est bien connu que l’aluminium et ses alliages sont moins bons 
conducteurs électriques que le cuivre (environ 50-60 %IACS). Ainsi, afin de transmettre la 





même quantité de courant qu’un câble conducteur en cuivre, il faut des câbles en aluminium 
de plus grande section (rapport de section compris entre 1,4 et 1,6), ce qui vient contrebalancer 
la diminution de la masse et du coût du câblage automobile. Il semble donc absolument 
nécessaire de développer une méthode permettant d’optimiser la conductivité des câbles en 
aluminium. C’est dans ce contexte particulier que s’inscrit cette étude.  
 
Figure 1-1 : (a) Système de Distribution Electrique (SDE) d’un véhicule automobile ; (b) faisceau 
électrique ; (c) câble électrique en aluminium ; (d) schéma d’un « Busbar » en aluminium. 
2. Les alliages d’aluminium utilisés dans le câblage 
Les constructeurs automobiles utilisent actuellement 3 types d’alliages d’aluminium 
pour réaliser des câbles électriques :  
- des alliages de la série 1xxx non alliés avec des niveaux de pureté variables en fonction 
des constructeurs (>99.7 % dans le cas de LEONI). Ces alliages sont utilisés pour leur 
très bonne conductivité électrique de par leur pureté ainsi que leur bonne résistance à 
la corrosion. Ils possèdent cependant des propriétés mécaniques inférieures à celles des 
autres alliages d’aluminium ; 
- des alliages de la série 6xxx comportant du magnésium et du silicium comme éléments 
d’addition. Ces alliages ont été choisis pour leur aptitude à la mise en forme, leur bonne 
résistance à la corrosion et leurs bonnes propriétés mécaniques ;  
- des alliages de la série 8xxx généralement alliés en fer. Ces alliages possèdent des 
propriétés analogues à ceux de la série 1xxx. 
« Busbar » en aluminium 

















Parmi ces 3 types d’alliages, deux catégories associées au mode de durcissement 
appliqué sont considérées :  
- les alliages à durcissement par écrouissage (1xxx, 3xxx, 5xxx et 8xxx) auxquels 
appartient l’alliage 1xxx de cette étude ; 
- les alliages à durcissement structural (2xxx, 6xxx et 7xxx) auxquels appartient l’alliage 
6xxx de cette étude.  
Ce distinguo est à l’origine de variations du procédé de mise en forme des fils fins en 
aluminium. Néanmoins, la première étape dans la chaîne de mise en forme des brins 
d’aluminium est commune à tous les alliages. Elle consiste en une étape d’élaboration de 
l’alliage suivie d’une étape de coulée continue sous forme de barreaux cylindriques. Cette 
méthode a déjà été largement décrite au travers de nombreuses thèses et documents 
techniques et ne sera donc pas détaillée dans ce manuscrit. Il semble cependant nécessaire de 
préciser que c’est lors de cette étape de solidification que sont formées les particules 
intermétalliques grossières auxquelles seront associés de nombreux résultats de cette étude.  
Chaque famille d’alliages possède sa propre classification en fonction de l’état 
métallurgique considéré. La nomenclature utilisée selon la norme EN515 (1993) est présentée 
dans la Figure 1-2. 
 
Figure 1-2 : Nomenclature des états métallurgiques des alliages (a) et (b) à durcissement par 
écrouissage ; (c) à durcissement structural (Norme EN515, 1993). 
Les « busbar » en aluminium sont ensuite obtenus par extrusion simple. En ce qui 
concerne les brins d’aluminium, le procédé de mise en forme diffère selon le type d’alliage 
(a) Alliages 1xxx
H1x Ecrouissage seul
H2x Ecrouissage et recuit partiel
H3x Ecrouissage et stabilisation par un traitement thermique 
H4x Ecroui et peint ou laqué
(b) Alliages 1xxx
O Etat recuit
Hx1 Nuance écrouie la moins dure
Hx2 Nuance ¼ dure (12%)
Hx4 Nuance ½ dure (25%)
Hx6 Nuance ¾ dure (50%)
Hx8 Nuance dure (75%)
Hx9 Nuance extra-dure
(c) Alliages 6xxx
T1 Vieillissement naturel uniquement
T2, T6 Mise en solution, trempe, revenu
T3 Mise en solution, trempe, écrouissage, vieillissement naturel
T4 Mise en solution, trempe, vieillissement naturel
T5 Revenu
T7 Mise en solution, trempe, sur revenu
T8 Mise en solution, trempe, écrouissage, revenu
T9 Mise en solution, trempe, revenu, écrouissage





considéré. Le procédé est généralement constitué de plusieurs étapes de traitements 
mécaniques et thermiques permettant l’obtention d’un fil fin en aluminium (Figure 1-3). L’âme 
du câble est ensuite obtenue par toronnage des brins d’aluminium. 
 
Figure 1-3 : Étapes de mise en forme des fils fins en aluminium : (a) alliages 6xxx et (b) alliages 1xxx. 
Dans le cadre de cette étude, une nouvelle étape est ajoutée au procédé de mise en 
forme des « busbar » ou fils fins en aluminium, et ce, directement après l’étape d’extrusion 
comme schématisé en Figure 1-4. Cette étape est appelée Equal-Channel Angular Pressing - 
Conform (ECAP-C) en anglais ; le principe de ce procédé sera détaillé dans le paragraphe III. 
de ce chapitre. L’introduction de cette étape supplémentaire a pour objectif d’améliorer les 
propriétés électriques et mécaniques de l’alliage sans pour autant modifier la géométrie des 
barreaux cylindriques, et conserver ainsi leur aptitude à la mise en forme, ni induire des 
problèmes de durabilité des câbles électriques.  
 
Figure 1-4 : Schéma de principe du procédé de mise en forme des fils fins en aluminium tel que proposé 
dans cette étude. 
⌀1 ⌀2 ⌀2 (revenu) ⌀3
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3. Types d’endommagement rencontrés lors d’une utilisation en service 
Pour aborder la problématique de la durabilité des câbles automobiles, il convient de 
s’interroger sur les multiples sollicitations qu’ils subissent en service. Au sein d’un véhicule 
automobile, les câbles électriques sont exposés à différents agents agressifs tels que les sels de 
déneigement ou encore les nombreux fluides nécessaires au fonctionnement du véhicule 
(liquide batterie, liquide de frein, huile moteur, …). Malgré la gaine isolante, une pénétration 
de ces fluides est possible (notamment au niveau des assemblages câbles-connectiques) et peut 
provoquer un endommagement en corrosion des câbles en aluminium. La contribution de cet 
endommagement est généralement évaluée par des essais au brouillard salin dans l’industrie 
ou par des essais électrochimiques en laboratoire.  
De plus, un endommagement mécanique des câbles n’est pas à exclure, que ce soit lors 
de l’installation des faisceaux ou « busbar » sur le véhicule ou lors du fonctionnement du 
véhicule. Dans le premier cas, la contrainte est statique et l’endommagement se rapproche 
d’une sollicitation mécanique monotone qui peut être simulée par des essais de traction en 
laboratoire. Dans le second cas, les vibrations générées par le moteur ou le mouvement du 
véhicule vont induire une sollicitation mécanique cyclique au niveau des câbles. 
L’endommagement résultant est généralement étudié par des essais sur pot vibrant dans 
l’industrie ou des essais de fatigue en laboratoire. 
Enfin, ces différentes sollicitations ne peuvent rarement être dissociées lors de 
l’utilisation en service des câbles en aluminium. En effet, généralement une action conjuguée 
de ces différentes contraintes environnementales et mécaniques est observée sur véhicule. Ce 
dernier type d’endommagement peut être simulé par des essais de corrosion sous contrainte 
ou encore des essais de fatigue-corrosion en laboratoire. 
La question qui se pose ici est alors de déterminer dans quelle mesure l’introduction 
du procédé ECAP-C dans la chaîne de fabrication des fils fins en aluminium peut modifier 
leur tenue en corrosion et fatigue-corrosion. Cela suppose bien entendu d’étudier dans un 
premier temps les changements microstructuraux liés au procédé ECAP. 
Le contexte de cette étude est donc ancré dans une problématique industrielle 
étroitement liée aux considérations écologiques et économiques actuelles. Des 
questionnements liés à la durabilité des câbles en aluminium ont été soulevés et feront l’objet 
des paragraphes qui vont suivre.  





II. Microstructure et propriétés en service des alliages 
d’aluminium des séries 1xxx et 6xxx 
Ce paragraphe a pour objectif de proposer une première approche, basée sur les 
résultats de la littérature, des liens possibles existant entre la microstructure, le comportement 
en corrosion et le comportement en fatigue-corrosion des alliages 1xxx et 6xxx. Quand cela 
était pertinent, ces deux types d’alliages ont été traités séparément. 
1. Microstructure et propriétés mécaniques des alliages 1xxx et 6xxx 
a. État de précipitation 
i. Précipitation grossière des alliages 1xxx et 6xxx 
La présence de fer au sein des alliages de la série 1xxx, et plus particulièrement de 
l’alliage 1350 de cette étude, est à l’origine de la formation de particules intermétalliques 
grossières riches en fer lors de l’étape de solidification. Allen et al. ont ainsi démontré que, de 
par sa très faible solubilité dans l’aluminium, la majorité du fer présent dans l’alliage précipite 
sous la forme de phases Al3Fe de structure monoclinique [1]. Cependant, Sundman et al. ont 
mis en évidence la formation d’autres phases en fonction de la teneur en fer des alliages. Par 
ailleurs, la présence d’autres éléments tels que le silicium peut mener à la formation de phases 
ternaires au sein des alliages 1xxx [2]. 
De la même manière, l’ajout de silicium et de magnésium lors de l’élaboration des 
alliages 6xxx entraine la formation de particules intermétalliques grossières dans les zones 
interdendritiques lors de l’étape de solidification [3]. Ces composés ont été identifiés par Belov 
et al. comme 4 phases distinctes [4]: 
- les précipités Al3Fe ; 
- la phase α-Al8Fe2Si (hexagonale de paramètres a = 12,3 Å et c = 26,3 Å) ; 
- la phase β-Al5FeSi (monoclinique de paramètres a = b = 6,12 Å et c = 41,5 Å, β = 91 °) ; 
- la phase π-Al8FeMgSi6 (hexagonale de paramètres a = 6,63 Å et c = 7,94 Å).  
Ces phases ont été observées par de nombreux auteurs au sein des alliages 1xxx et 6xxx 
par la suite [2,5–9].  
La fraction volumique de ces phases dépend de la teneur en éléments d’alliage et du 
ratio Fe/Si. Belov et al. ont par exemple calculé la fraction volumique de ces phases en fonction 





de la teneur en fer dans un alliage 6xxx (avec des teneurs en magnesium et silicium constantes) 
[4]. Ces résultats sont rassemblés dans la Figure 1-5. 
 
Figure 1-5 : Fraction volumique des phases contenant du fer dans les alliages 6xxx [4] 
D’autres auteurs ont choisi d’étudier l’influence du ratio Mg/Si sur la densité des 
intermétalliques grossiers. Zhong et al. ont ainsi montré qu’un alliage 6xxx de composition 
Al-0,4Mg-1,2Si (silicium en excès) présentait une distribution plus homogène et une densité 
de phase α 1,5 fois plus élevée que pour un alliage de composition Al-1Mg-0,5Si (magnésium 
en excès) [10]. Un excès de silicium permettrait d’avoir une plus grande quantité de silicium 
disponible pour former les précipités α-Al8Fe2Si. Inversement, une autre étude a montré qu’un 
excès de magnésium entraînait un enrichissement des particules intermétalliques grossières 
Al-Fe-Si en magnésium pour un alliage 6xxx tréfilé (10 mm) ayant subi un traitement de 
revenu (Figure 1-6) [11].  
 
Figure 1-6 : Précipité grossier riche en magnésium observé dans un alliage 6xxx avec excès de 
magnésium [11]. 
ii. Durcissement structural des alliages 6xxx 
Comme indiqué précédemment, les alliages de la série 6xxx contiennent deux éléments 
d’alliage majoritaires : le magnesium et le silicium. Ces derniers sont à l’origine de la formation 





de phases secondaires lors des traitements de vieillissement : c’est le principe du durcissement 
structural ou durcissement par précipitation. 
La séquence de précipitation des alliages 6xxx a déjà été largement étudiée par la 
communauté scientifique [11–22].  La séquence communément admise est la suivante : 
Solution solide sursaturée  inclusions/zones GP  β’’  β’ (/B’/U1/U2)  β 
Les zones de « Guinier-Preston » (GP) se forment à partir de la solution solide 
sursaturée en éléments d’alliage. Elles consistent généralement en une alternance de couches 
d’atomes de silicium et magnésium et constituent des sites de germination pour les phases β’’. 
Elles peuvent se présenter sous la forme de fines plaques de 2,5 nm d’épaisseur et 30 nm de 
longueur orientées parallèlement à la direction <100>m [15] ou sous forme quasi-sphérique 
(1 à 2 nm de diamètre) [14]. De nombreux auteurs ont montré que ces zones, quelle que soit 
leur structure, étaient fortement cohérentes avec la matrice [14–16,23].  
Les phases β’’ sont directement issues des zones GP ayant évolué sous forme 
d’aiguilles très fines orientées dans la direction <100> [24]. De nombreux auteurs ont essayé 
de déterminer la structure cristallographique de ces phases métastables. Perovic et al. ont par 
exemple proposé une structure monoclinique (a = 1,5 Å, b = 2,0 Å et c = 15,0 Å) [25]. Cette 
structure est souvent utilisée pour décrire les phases β’’ dans la littérature [14].  
Les phases β’ sont des composés de structure cristallographique hexagonale de 
paramètres de maille a = 0,715 nm et c = 1,215 nm. Ces données ont pu être obtenues à l’aide 
d’analyses HREM et EDS par Vissers et al. [26]. Plus récemment, de nouvelles structures ont 
pu être mises en évidence pour les phases accompagnant la formation des précipités β’. Ainsi, 
les phases B’ ont pu être identifiées comme des phases Mg9Al3Si7 de structure hexagonale par 
Ravi et al. [22]. Les phases U1 et U2 correspondraient aux composés intermétalliques MgAl2Si2 
trigonal et Mg2Al2Si2 orthorhombique [27,28].  
La phase β-Mg2Si est le composé d’équilibre issu de la séquence de précipitation. Elle 
peut précipiter sous forme de bâtonnets ou de plaquettes et présente une structure cubique 
face centrée de paramètre de maille a = 6,39 Å [4]. Adrien Laurino a observé des précipités 
intergranulaires β-Mg2Si sous forme de bâtonnets (35 nm x 140 nm) sur un alliage 6101 T4 
revenu à 180 °C pendant 10 h [8]. A titre d’information, dans une étude récente, les auteurs se 
sont efforcés de répertorier toutes les phases pouvant se former lors du durcissement 
structural des alliages 6xxx [29]. 





Plusieurs facteurs contrôlent la séquence de précipitation des alliages 6xxx :  
1. le ratio Mg/Si au sein de l’alliage semble influencer directement la formation de ces 
phases lors du durcissement structural [11]. Par exemple, Zou et al. ont observé une 
augmentation de la densité de phase β’ pour un alliage 6022 T6 avec excès de 
magnésium (Mg/Si = 2) par rapport à un alliage avec excès de silicium (Mg/Si = 0,55) 
[30] ;  
2. les durées et les températures des traitements de vieillissement jouent aussi un rôle 
majeur vis-à-vis de la formation et de la croissance des phases durcissantes. Par 
exemple, après un traitement de revenu à 185 °C pendant 10 h, l’alliage 6101 
(initialement à l’état T4) présente de nombreux précipités durcissants sous forme de 
baguettes de type β’’ mis en évidence par des observations au MET et des analyses 
ATD. De plus, le traitement de revenu semble entraîner la formation de précipités fins 
intergranulaires correspondant au composé cubique face centrée Mg2Si (a = 6,39 Å) 
ainsi qu’une zone appauvrie en précipités (Precipitate Free Zone en anglais, PFZ) au 
niveau des joints de grains. Ces éléments microstructuraux n’avaient pas pu être 
identifiés à l’état T4 [8]. Xu et al. observent eux aussi la formation, durant le 
vieillissement, de fines aiguilles de β’’ qui se transforment progressivement en 
bâtonnets de phase β’ après seulement 5 h de traitement pour des alliages 6xxx 
expérimentaux possédant différents ratios Mg/Si [11].  Enfin, Edwards et al. ont étudié 
l’influence des durées et des températures de vieillissement sur un alliage 6061 mis en 
solution à 530 °C pendant 1,5 h et trempé à l’eau. Des observations réalisées au 
microscope électronique ont permis de mettre en évidence la précipitation des phases 
β’’ au pic de dureté et la formation de phases B’ pendant le sur-vieillissement [20].  
Il faut toutefois noter que les traitements thermo-mécaniques tels que le tréfilage ou 
tout autre traitement de déformation plastique sévère peuvent aussi influencer le 
durcissement structural des alliages 6xxx. Cet aspect particulier sera discuté dans le 
paragraphe III.  
b. Propriétés mécaniques et microstructure 
i. Durcissement par écrouissage des alliages 1xxx 
Comme expliqué dans le premier paragraphe, les alliages de la série 1xxx sont des 
alliages à durcissement par écrouissage. Cela signifie que seule l’application de procédés de 





déformation spécifiques à une température inférieure à celle de recristallisation permet 
d’améliorer les propriétés mécaniques de ces alliages. De manière générale, le durcissement 
est ici associé à des mécanismes d’affinement de la taille de grains et de réarrangement des 
dislocations [31–33]. Ces mécanismes étant étroitement liés aux conditions de mise en forme 
des alliages 1xxx, ils seront détaillés dans le paragraphe III. de ce chapitre.  
A titre d’exemple, le Tableau 1-1 résume les propriétés mécaniques d’un alliage 1350 
selon la norme EN1715-1 :  
 
Tableau 1-1 : Propriétés mécaniques de base de l’alliage 1350 (Norme EN1715-1). 
La résistance mécanique maximale augmente et l’allongement à la rupture et donc 
l’aptitude à la mise en forme de l’alliage diminuent avec l’augmentation du taux d’écrouissage.  
ii. Durcissement par précipitation des alliages 6xxx 
L’objectif principal des traitements de durcissement structural est d’améliorer les 
propriétés mécaniques des alliages d’aluminium de la série 6xxx. Dans le paragraphe 
précédent, il a été dit que ces traitements modifiaient considérablement la microstructure des 
alliages 6xxx. Ces changements peuvent impacter directement ou indirectement les propriétés 
mécaniques des alliages. 
Siddiqui et al. ont démontré, par exemple, l’influence des zones GP sur les propriétés 
mécaniques des alliages 6xxx. En effet, la ségrégation locale des atomes de soluté provoque 
une distorsion des plans du réseau qui peut s’étendre sur plusieurs couches atomiques dans 
la matrice. Une augmentation du nombre de zones GP génère alors une augmentation du 
degré de distorsion de la matrice et permet ainsi d’améliorer les propriétés mécaniques et le 
comportement à la rupture de l’alliage [23]. 
Parmi les phases formées lors du durcissement, les phases β’’ sont considérées comme 
les phases les plus « durcissantes » dans les alliages 6xxx. Leur effet bénéfique sur les 
Résistance mécanique 
maximale (MPa) 





H16 > 150 5
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propriétés mécaniques des alliages 6xxx a été mis en évidence plusieurs fois dans la littérature 
[34,35]. Xu et al. ont montré qu’un alliage contenant un excès de silicium et donc une densité 
plus importante de phases β’’ présentait une limite à la rupture supérieure à celle mesurée 
pour un alliage contenant un excès de magnésium (et donc une densité inférieure de phase 
β’’) [11]. Ce résultat semble mettre en évidence le rôle prépondérant des phases β’’ sur 
l’optimisation des propriétés mécaniques. Gupta et al. avaient d’ailleurs montré auparavant 
que la formation de fines aiguilles de β’’ cohérentes avec la matrice au sein des alliages 6xxx 
leur permettait d’atteindre une résistance mécanique optimale [36]. Le mécanisme de 
durcissement des précipités β’’ est un mécanisme de blocage des dislocations par cisaillement. 
A l’inverse, Jiang et al. ont montré que les phases β’/β induisaient un durcissement du 
matériau par un mécanisme de contournement d’Orowan [37]. Néanmoins, l’effet durcissant 
des phases β’/β reste inférieur à celui des phases β’’. En effet, lors du cisaillement des 
précipités β’’ par les dislocations, une énergie plus importante est nécessaire pour entretenir 
le mouvement des dislocations de par l’existence d’interactions à faible et grande distance [11].  
La formation des composés β’’, β’ et β étant liée aux conditions de vieillissement des 
alliages 6xxx, il est évident que les durées et les températures des traitements thermiques vont 
jouer un rôle majeur dans l’optimisation des propriétés mécaniques de ces alliages. Ainsi, 
après un traitement de revenu à 185 °C pendant 10 h, l’alliage 6101 présente de meilleures 
propriétés mécaniques qu’à l’état T4 [38]. En effet, la valeur de la résistance mécanique 
maximale (Rm) est multipliée par un facteur 1,3, la limite d’élasticité augmente de 90 MPa à 
215 MPa tandis que l’allongement à la rupture diminue.  De plus, la formation de précipités 
fins intergranulaires Mg2Si et d’une PFZ entraine une évolution du mode de rupture de 
l’alliage. Ainsi, des zones de rupture intergranulaire ductile ont pu être mises en évidence en 
lien avec cette précipitation intergranulaire [8]. Zander et al. ont montré qu’un alliage 6056 
tréfilé ayant subi un traitement de revenu à 172 °C pendant 12 h (état T6) présentait lui aussi 
une dureté supérieure à celles mesurées pour un état T4 ou un état tréfilé brut (Figure 1-7)  [39].  
 






Figure 1-7 : Macro-dureté et micro-dureté d'un alliage 6056 à différentes étapes du procédé de mise en 
forme de câbles électriques : (a) ébauche, (b) homogénéisé, (c) tréfilé (ϵ=0,3), (d) tréfilé (ϵ=0,6), 
(e) tréfilé (ϵ=0,8), (f) T4, (g) T6 [39]. 
Enfin, l’effet d’un traitement de revenu sur les propriétés mécaniques des alliages 6xxx 
a aussi été l’objet des travaux de Edwards et al. déjà évoqués précédemment [20]. Des mesures 
de dureté Brinell réalisées sur un alliage 6061 montrent une augmentation de la dureté du 
matériau au cours du vieillissement jusqu’à un pic de durcissement (8 h à 175 °C) à partir 
duquel une perte de la résistance mécanique est observée (Figure 1-8). Pour des durées 
supérieures de traitement, la notion de sur-revenu est utilisée. Durant cette étape, les phases 
formées pendant les premières heures de vieillissement vont croître et coalescer ce qui mène 
à une perte des propriétés mécaniques.  
 
Figure 1-8 : Influence de la durée et de la température de revenu sur la dureté Brinell d'un alliage 
6061 [20]. 





iii. Influence de la précipitation grossière sur le comportement mécanique des alliages 1xxx et 
6xxx 
Les particules intermétalliques grossières formées durant la solidification de l’alliage 
sont trop grosses pour être contournées ou cisaillées et ne constituent donc pas de réels freins 
au mouvement des dislocations. C’est pourquoi l’influence des particules intermétalliques 
grossières sur les propriétés mécaniques est bien moins importante que celle des précipités 
fins. Toutefois, cette contribution dépend de la composition des précipités. En effet, Xu et al. 
ont comparé les faciès de rupture d’alliages 6xxx avec excès de silicium et avec excès de 
magnésium. Il est intéressant de noter que les alliages présentant un excès de magnésium ont 
des propriétés mécaniques inférieures par rapport aux alliages avec un excès de silicium, ce 
qui est mis en évidence par des valeurs de Rm de 193 MPa et 174 MPa, dans le cas d’un alliage 
présentant un excès de silicium (Si 0,49 wt%) et d’un alliage présentant un excès de magnésium 
(Mg 0,86 wt%), respectivement. Cela s’explique par la formation, dans le dernier cas, de 
particules intermétalliques grossières riches en magnésium, qui présentent des propriétés 
mécaniques différentes des particules riches en fer et silicium observées pour les alliages avec 
excès de silicium. Ainsi, sur la Figure 1-9, les cupules semblent plus petites et moins profondes 
pour un alliage avec excès de magnésium par rapport à celles observées pour les alliages 
possédant un excès de silicium, ce qui témoigne d’une moins bonne ductilité pour les alliages 
avec excès de magnésium [11]. 
 
Figure 1-9 : Fractographie après vieillissement de 5 h à 180 °C de différents alliages 6xxx de 
composition (en wt%) : (a) Si 0,49 ; Mg 0,58 ; (b) Si 0,39 ; Mg 0,59 ; (d) Si 0,35 ; Mg 0,76 ; 
(e) Si 0,35 ; Mg 0,86 [11]. 





2. Comportement en corrosion des alliages 1xxx et 6xxx 
a. Généralités 
La corrosion des métaux est un enjeu important du secteur de l’industrie. En effet, les 
problématiques de durabilité, d’endommagement et donc de sécurité, liées aux matériaux de 
structure sont fortement représentées parmi les secteurs principaux de l’industrie tels que 
l’aéronautique, le spatial, l’automobile ou encore le naval et le nucléaire. Ainsi, à lui seul, le 
coût de la corrosion serait estimé à 2 % du produit brut mondial. Les alliages d’aluminium 
représentant une part importante des alliages utilisés dans les secteurs de l’aérospatial ou de 
l’automobile par exemple, il est nécessaire de comprendre et de maîtriser les mécanismes 
d’endommagement en corrosion associés.  
La corrosion d’un métal consiste en une réaction d’oxydo-réduction entre ce dernier et 
l’environnement dit « agressif ». Les phénomènes de corrosion dépendent donc à la fois de 
paramètres liés au métal lui-même (composition chimique, microstructure, état de surface, état 
de contrainte) et de paramètres environnementaux (température, pression, composition 
chimique). Généralement, deux formes de corrosion sont distinguées : la corrosion uniforme 
ou généralisée et la corrosion localisée. L’aluminium est un métal naturellement passif. En 
effet, le diagramme de Pourbaix de l’aluminium dans l’eau montre que, lorsque le pH est 
compris entre 4 et 9, un film d’oxyde naturel Al2O3 se forme spontanément à l’air [40]. Pour 
un pH<4, le matériau se dissout pour donner des ions Al3+ tandis que pour un pH>9, il se 
dissout pour former des ions AlO2-. On associe ainsi la résistance à la corrosion de l’aluminium 
à la résistance de sa couche d’oxyde dans le milieu agressif. La couche naturelle d’alumine 
recouvrant l’aluminium est amorphe et mesure généralement entre 2 et 4 nm d’épaisseur [41]. 
Elle est très compacte et très adhérente à la surface. Enfin, son épaisseur peut augmenter avec 
la température de par la formation de couches supérieures de composition et nature 
différentes de la couche barrière. Ces dernières s’hydratent en milieu humide et sont de fait 
moins protectrices que la couche barrière. L’histoire thermomécanique de l’alliage peut être 
associée à des modifications de la couche d’oxyde. En effet, les éléments d’addition en solution 
solide ou encore les composés intermétalliques constituent des défauts dans le film d’oxyde et 
peuvent jouer le rôle de sites préférentiels de fragilisation du film lors d’une exposition 
prolongée à un milieu corrosif (Figure 1-10).  






Figure 1-10 : Passivité des alliages d'aluminium [42]. 
b. Corrosion par piqûres des alliages 1xxx et 6xxx 
La corrosion par piqûres consiste en une dissolution localisée de la surface pouvant 
amener à un endommagement en profondeur du matériau. Il est donc plus difficile de 
caractériser la résistance à la corrosion dans le cas d’un endommagement par piqûres car la 
simple observation de l’état de surface du matériau ne permet pas d’évaluer son état de 
dégradation réel. Le critère de résistance à la corrosion par piqûres d’un métal peut ainsi être 
lié aussi bien à l’amorçage qu’à la vitesse de croissance des piqûres. Par exemple, dans le cas 
des aciers inoxydables, la croissance des piqûres est souvent considérée comme un phénomène 
aléatoire et donc très difficile à maîtriser : les critères de résistance sont donc reliés uniquement 
à l’étape d’amorçage des piqûres [43].  
i. Mécanismes d’endommagement en corrosion par piqûres 
De nombreux auteurs ont pu mettre en évidence la sensibilité à la corrosion par piqûres 
des alliages d’aluminium principalement en milieu contenant des ions chlorures [44–47]. Le 
phénomène de corrosion par piqûres des alliages d’aluminium se déroule généralement en 
deux étapes (Figure 1-11) : 
1. Une étape d’amorçage des piqûres : les ions Cl- sont adsorbés sur le film et le fragilisent 
localement. Certaines particules intermétalliques grossières, de par leur caractère 
cathodique vis-à-vis de la matrice, sont le lieu de la réduction de l’oxygène dissous 
dans l’électrolyte [48]. L’alcalinisation du milieu associée à la réaction de réduction de 
l’oxygène peut entraîner une dépassivation locale du métal. Une fois mis à nu, 
l’aluminium commence à s’oxyder rapidement entraînant la formation d’une grande 
densité de micro-piqûres. Ainsi, l’influence des hétérogénéités du film passif et 
notamment le rôle des particules intermétalliques grossières vis-à-vis de la résistance 
à la corrosion par piqûres est mis en évidence ;  





2. Une étape de propagation des piqûres : au niveau des sites cathodiques, la réduction 
de l’oxygène dissous entraine la formation d’ions hydroxyde HO- et ainsi une 
augmentation locale du pH. En parallèle, les ions Cl- transportés en fond de piqûre 
forment avec les ions Al3+ issus de la dissolution de l’aluminium un complexe chloruré 
qui se dépose en fond de piqûre à la place du film passif. L’hydrolyse des ions Al3+ 
entraine la consommation des ions HO- et donc une acidification du milieu en fond de 
piqûre et la formation de produit de corrosion Al(OH)3 à l’extrême surface de la piqûre. 
Ces deux étapes sont représentées dans la Figure 1-11.  
 
Figure 1-11 : Mécanisme de corrosion par piqûres des alliages d’aluminium [49]. 
Il est intéressant de remarquer que ce mécanisme n’est pas propre aux alliages de la 
série 1xxx et 6xxx. Néanmoins, ces derniers ont la particularité de présenter des précipités 
riches en fer qui constituent des sites préférentiels de germination des piqûres [38,39,45,50]. 
ii. Rôle des précipités riches en fer 
Comme expliqué précédemment, des particules intermétalliques grossières riches en 
fer sont présentes à la fois dans les alliages 1xxx et 6xxx. Il semble que les mécanismes de 
corrosion associés à ces précipités sont identiques quelle que soit la série considérée. Par 
conséquent, par esprit de synthèse, seul le rôle de ces précipités au sein des alliages 6xxx sera 
détaillé dans ce paragraphe.  
Park et al. ont étudié le rôle des précipités riches en fer dans le comportement en 
corrosion d’un alliage d’aluminium 6061-T6. Ils montrent à l’aide d’observations au 
microscope à force atomique (AFM) qu’après 3 h d’immersion dans une solution de NaCl à 
0,6 M, des cavités semblent se former autour des précipités Al3Fe. La taille et le nombre de ces 
cavités dépendraient de la taille des précipités et du temps d’exposition au milieu corrosif. En 
immergeant une électrode de Al3Fe dans des solutions de NaCl désaérées ou non à 0,6 M, les 
auteurs ont constaté que la présence d’oxygène dissous générait un déplacement du potentiel 





d’équilibre de l’électrode vers des potentiels plus positifs (-0,57 VECS). L’alliage 6061, quant à 
lui, possède un potentiel de repos de -0,74 VECS dans une solution aérée de NaCl à 0,6 M. Ce 
résultat met en évidence le rôle cathodique des précipités Al3Fe [46]. Krawiec et al. ont eux 
aussi mis en évidence le rôle cathodique des précipités Al3Fe en milieu NaCl pour un alliage 
AlMg2 à l’état brut de fonderie à l’aide d’une micro-cellule électrochimique [51]. 
Plus récemment, Zander et al. ont mis en évidence le rôle des particules grossières 
Al-Fe-Si(Mn,Cu) dans les mécanismes de corrosion par piqûres d’un alliage 6056 à l’état T4. 
Au même titre que les précipités Al3Fe précédemment évoqués, les phases Al-Fe-Si(Mn,Cu) 
possèdent un comportement cathodique vis-à-vis de la matrice et induisent ainsi un micro-
couplage galvanique à l’origine de la dissolution anodique de la matrice environnante et donc 
de l‘initiation des piqûres de corrosion [39]. Des résultats similaires ont été obtenus pour un 
alliage 6063-T6 testé selon la norme ASTM G110-92 [52].  
D’autres auteurs ont montré que les précipités Al-Fe-Si n’étaient pas activés 
cathodiquement dès les premiers instants d’immersion en milieu NaCl. En effet, Eckermann 
et al. n’ont observé une dissolution de la matrice à proximité de ces précipités qu’après 30 min 
d’immersion d’un alliage 6111 dans une solution de NaCl 1 M contenant 10 mM de CeCl3 (le 
cérium ne jouant ici que le rôle d’indicateur de l’activité cathodique des précipités 
Al-Fe-Si) [53].  
iii. Rôle des particules intermétalliques grossières Mg-Si au sein des alliages 6xxx 
Les particules grossières de type Mg-Si, contrairement aux précipités riches en fer, ont 
un potentiel généralement plus négatif que la matrice d’aluminium et donc un comportement 
anodique. En effet, Eckermann et al. ont montré que le magnésium présent dans ces précipités 
était rapidement dissous lors de l’immersion d’un échantillon de 6111 traité à 350 °C pendant 
15 h et 111 h dans une solution de NaCl 1 M + CeCl3 10 mM. Néanmoins, une fois le 
magnésium dissout au sein de ces précipités, ces derniers ne possèdent plus d’activité 
anodique [53]. Guillaumin et Mankowski ont eux aussi observé que les précipités Al-Mg-Si 
pouvaient constituer des sites de germination des piqûres de corrosion [54]. Des immersions 
en milieu NaCl 1 M pendant 5 min au potentiel libre d’un alliage 6056-T6 ont permis de mettre 
en évidence la dissolution préférentielle des particules grossières Al-Mg-Si (Figure 1-12).  






Figure 1-12 : Profils 2D d'une particule Al-Mg-Si avant et après immersion pendant 5 min en milieu 
NaCl 1 M au potentiel libre d'un alliage 6056 T6 [54]. 
c. Corrosion intergranulaire des alliages 6xxx 
La corrosion intergranulaire est une forme de corrosion qui se caractérise par la 
propagation des défauts de corrosion au niveau des joints de grains. De nombreux auteurs ont 
mis en évidence la sensibilité des alliages d’aluminium à la corrosion intergranulaire 
[8,30,39,55–57]. Ce type d’endommagement est généralement propre aux alliages à 
durcissement structural pour des raisons qui seront explicitées dans les paragraphes qui vont 
suivre.  
En effet, les mécanismes de corrosion intergranulaire sont intimement liés à l’état de 
précipitation de l’alliage et plus particulièrement à la présence de précipités au niveau des 
joints de grains. Zeng et al. ont ainsi montré que les précipités intergranulaires Mg2Si au sein 
des alliages 6xxx possédaient un potentiel plus négatif vis-à-vis de la matrice environnante 
(Figure 1-13) [58].  
 
Figure 1-13 : Courbes de polarisation potentio-cinétiques des phases α(Al), Si et Mg2Si obtenues après 
immersion dans NaCl 3,5 % [58]. 





La formation de ces précipités aux joints de grains génère de plus un appauvrissement 
de la matrice en magnésium et silicium à proximité des interfaces. Cette zone appauvrie en 
précipités est appelée Precipitate Free Zone (PFZ) et possède un potentiel moins négatif que 
les précipités Mg2Si. Après immersion d’un alliage Al-0,63Mg-0,28Si dans une solution de 
NaCl 3,5 %, une dissolution préférentielle du magnésium contenu dans les précipités est 
observée. Le silicium restant possède un potentiel moins négatif vis-à-vis de la PFZ ce qui 
entraîne alors la dissolution anodique de cette dernière et la propagation de la corrosion 
intergranulaire au sein de l’alliage [58]. D’autres auteurs ont pu mettre en évidence ce 
mécanisme de corrosion intergranulaire pour les alliages 6xxx [44] (Figure 1-14).  
 
Figure 1-14 : Mécanisme de corrosion intergranulaire des alliages Al-Mg-Si (ne contenant pas de 
cuivre). 
La teneur en éléments d’alliage et la nature des interfaces sont des paramètres de 
premier ordre lorsque l’on s’intéresse à ces mécanismes particuliers de corrosion (Figure 1-15) 
[55,59]. Par exemple, un excès de silicium étant à l’origine d’une plus grande densité de 
précipités intergranulaires Mg2Si et de particules de silicium au niveau des joints de grains, il 
peut générer une augmentation de la sensibilité à la corrosion intergranulaire de l’alliage [55].  






Figure 1-15 : Corrosion intergranulaire d'un alliage 6061 vieilli artificiellement à 175 °C pendant 8 h 
et immergé dans une solution de NaCl 3 wt% et HCl 1 % pendant 24 h [59]. 
Guérin et al. ont étudié précisément l’influence de la nature des interfaces et des 
désorientations internes sur la sensibilité à la corrosion intergranulaire d’un alliage 2050 T34 
et T8. Il a été mis en évidence dans cette étude que les joints de grains fortement désorientés 
étaient plus sensibles à la corrosion que les sous-joints de grains. Ainsi après 72 h d’immersion 
en milieu NaCl 0,7 M, 70 % des interfaces corrodées sont des joints de grains (niveau de 
désorientation > 10 °). De plus, la Figure 1-16 montre que plus le niveau de désorientation est 
élevé, plus les interfaces sont sensibles à la corrosion. Le niveau de désorientation interne 
semble lui aussi être un paramètre d’ordre 1. Les auteurs ont démontré qu’il existait un 
phénomène de couplage galvanique entre les grains de désorientation interne plus faible et les 
grains de désorientation interne plus élevée (plus sensibles à la corrosion) entraînant une 
dissolution préférentielle des interfaces partagées par ces deux types de grains [60].  
 






Figure 1-16 : Distribution du niveau de désorientation des interfaces avant et après essai de corrosion 
pour un alliage 2050 T34 en milieu NaCl 0,7 M [60]. 
3. Comportement en fatigue-corrosion des alliages 1xxx et 6xxx 
a. Comportement en fatigue des alliages 1xxx et 6xxx 
Le terme fatigue désigne le processus d’endommagement et de rupture des matériaux 
sous chargement cyclique généralement dans un domaine de chargement inférieur à la limite 
d’élasticité du matériau. La ruine en fatigue des matériaux est à l’origine de nombreux 
accidents dans les secteurs ferroviaire, naval et aéronautique notamment. Aujourd’hui, il est 
estimé à 80 % le nombre de ruptures en service dues à un dimensionnement non adapté à une 
sollicitation en fatigue. C’est pourquoi encore aujourd’hui de nombreuses études portent sur 
la compréhension des mécanismes associés à ce type d’endommagement.  
Un facies de rupture par fatigue d’un matériau métallique présente généralement trois 
zones distinctes : 
1. Un site d’amorçage ; 
2. Une zone de propagation stable ; 
3. Une zone de propagation instable qui correspond à la zone de rupture finale. 
Ces zones correspondent aux trois grandes étapes qui permettent de décrire l’évolution 
d’une fissure de fatigue. Lors de l’étape d’amorçage naissent les premières fissures courtes à 
partir de défauts surfaciques (reliefs d’extrusion/intrusion par exemple) ou métallurgiques 





(inclusions, précipités, porosité). Parmi ces fissures courtes, certaines vont finir par évoluer et 
se propager. C’est l’étape de propagation stable. Cette étape peut elle-même être divisée en 
trois stades schématisés dans la Figure 1-17. Les travaux de cette thèse étant focalisés sur 
l’étude du comportement en fatigue d’alliages d’aluminium à travers la notion d’endurance et 
donc d’amorçage des fissures, les mécanismes de propagation ne seront pas détaillés ici. Il 
peut être cependant intéressant de retenir pour la suite que les joints de grains constituent 
généralement des barrières à la propagation des fissures mais peuvent aussi devenir des 
chemins de fissuration préférentiels en milieu corrosif par exemple [61].  Enfin, la troisième 
étape correspond à une propagation instable de la fissure qui mène rapidement à la rupture 
de l’échantillon (généralement ductile pour les alliages d’aluminium). 
 
Figure 1-17 : Représentation schématique des différents régimes de propagation en fatigue [62]. 
La durée de vie des matériaux métalliques en fatigue est généralement représentée à 
l’aide de courbes d’endurance appelées courbes de Wöhler ou courbes S-N. Ces courbes 
représentent la contrainte mécanique en fonction du nombre de cycles à rupture du matériau. 
Trois domaines sont généralement observés (Figure 1-18) : 
1. Le domaine de fatigue oligocyclique à haut niveau de contrainte pour lequel la rupture 
a lieu à faible nombre de cycles ; 
2. Le domaine d’endurance limitée pour lequel la rupture intervient pour un nombre de 
cycles limité qui augmente lorsque l’on diminue la contrainte imposée ; 
3. Le domaine d’endurance illimitée à faible niveau de contrainte où la rupture ne se 
produit pas en dessous d’un grand nombre de cycles (107, 108 voire 109 cycles) 





généralement supérieur à la durée de vie envisagée dans le dimensionnement de la 
pièce.  
 
Figure 1-18 : Représentation schématique d’un diagramme de Wöhler [61]. 
De nombreuses études ont porté sur le comportement en fatigue des alliages 
d’aluminium. Cependant, peu d’entre elles ont été focalisées sur les alliages de la série 1xxx. 
En effet, comme expliqué précédemment, ces alliages ne sont généralement pas recherchés 
pour leurs propriétés mécaniques mais plutôt pour leur bonne conductivité électrique. 
Cependant, l’influence des procédés de mise en forme notamment dans le cas des conducteurs 
électriques sur le comportement en fatigue d’alliages 1xxx a fait l’objet de certaines études 
[63,64]. Ce point sera abordé dans le paragraphe III. de ce chapitre.  
En ce qui concerne les alliages à durcissement structural, les résultats sont plus 
nombreux [23,65–68]. Il est communément admis dans la littérature que les alliages 
d’aluminium ne présentent pas de limite d’endurance définie contrairement aux aciers par 
exemple [61]. Dans la thèse d’Adrien Laurino, le comportement en fatigue d’un alliage 
d’aluminium 6101 a été étudié. Il a été démontré qu’à haut niveau de contrainte (80 % de la 
résistance mécanique maximale), l’alliage possède une limite d’endurance à 107 cycles au-delà 
de laquelle aucune rupture n’a pu être observée. Qui plus est, les facies de rupture présentent 
3 zones distinctes correspondant aux stades énoncés plus haut [8]. Guerin et al. ont montré, 
pour un alliage 2050, que l’amorçage de la fissure principale de fatigue était toujours situé au 
niveau des intermétalliques grossiers au niveau desquels une localisation de la plasticité est 
observée [69]. La seconde zone correspond à un mode de rupture transgranulaire caractérisé 





par la présence de facettes cristallographiques. Ce résultat a été mis en évidence par d’autres 
auteurs sur des alliages à durcissement structural [70,71]. Ce mode de rupture particulier peut 
s’expliquer par une localisation de la déformation au niveau des bandes de glissement 
persistantes (BGP).  La zone d’arrachement final est généralement de type ductile à cupules.  
Ces derniers résultats ne constituent que des exemples parmi la grande diversité de 
comportements observés pour les alliages d’aluminium en fonction de leur composition et des 
traitements de mise en forme appliqués. En effet, certains travaux ont porté sur l’influence de 
la microstructure et plus particulièrement de l’état de précipitation des alliages 6xxx sur la 
durée de vie en fatigue de ces alliages. Il a été démontré par Kumar et al., par exemple, que la 
présence de précipités fins durcissants de type β’’ constituait un frein supplémentaire au 
mouvement des dislocations (par des mécanismes d’épinglage) et permettait ainsi 
d’augmenter la durée de vie en fatigue de manière significative. A l’inverse, comme expliqué 
dans le paragraphe précédent, la présence de particules intermétalliques grossières semble 
néfaste vis-à-vis de la durée de vie en fatigue de par une accumulation des dislocations au 
niveau de ces précipités entraînant une décohésion de ces derniers et ainsi l’amorçage de la 
fissure principale. Dans ce travail, l’influence de la nature des interfaces est aussi mise en 
évidence. Ainsi, une grande densité d’interfaces fortement désorientées serait à l’origine d’un 
piégeage des dislocations à l’intérieur des grains jusqu’à un niveau de saturation pour lequel 
une micro-fissure transgranulaire s’amorce. Par conséquent, les durées de vie les plus longues 
ont été obtenues pour les microstructures présentant une plus grande densité d’interfaces de 
faible désorientation [65].  
b. Comportement en fatigue-corrosion des alliages 1xxx et 6xxx 
La notion de fatigue-corrosion désigne l’action conjuguée d’un environnement agressif 
et d’une sollicitation mécanique cyclique. Elle fait partie des endommagements les plus 
critiques que l’on puisse rencontrer. L’effet d’une pré-corrosion sur la tenue en fatigue et l’effet 
simultané de la corrosion et de la sollicitation en fatigue des matériaux métalliques sont 
habituellement distingués. 
i. Effet de la pré-corrosion 
De nombreux auteurs ont étudié l’influence d’une pré-corrosion initiale sur la 
résistance en fatigue d’alliages d’aluminium [72–74]. Tous s’accordent à dire qu’une pré-
corrosion entraîne un abattement des durées de vie en fatigue de par un amorçage des fissures 





au niveau des défauts de corrosion. Weber et al. ont mis en évidence ce phénomène pour un 
alliage 6061-T6 [73]. A l’issue de traitements de pré-corrosion de 2 jours et 24 jours, les piqûres 
de corrosion présentent un diamètre similaire de 7,8 et 7,6 µm respectivement. En revanche, 
les piqûres sont plus profondes après 24 jours d’immersion (7,7 µm contre 2,0 µm après 2 jours 
d’immersion). Cependant, les échantillons pré-corrodés 2 jours et 24 jours présentent 
étonnamment des durées de vie en fatigue identiques (Figure 1-19).  Ces résultats suggèrent 
que les défauts de corrosion menant à la ruine du matériau se seraient donc formés dès les 
premiers temps d’immersion en milieu corrosif et que l’amorçage de la fissure de fatigue a eu 
lieu très rapidement indépendamment des dimensions des défauts de corrosion [73].  
 
Figure 1-19 : Courbes S-N obtenues pour un alliage d’aluminium 6061-T6 pré-corrodé en milieu 
NaCl 3,5 wt% [73]. 
Ce résultat avait déjà été mis en évidence par Guérin et al. pour un alliage 2050 pré-
corrodé en milieu NaCl 0,7 M indépendamment de la morphologie de l’endommagement par 
ailleurs (intergranulaire ou transgranulaire) [69]. L’amorçage des fissures de fatigue au niveau 
des défauts de corrosion s’explique en partie par une localisation de la déformation plastique 
à proximité de ces défauts [75].  Certains auteurs ont aussi souligné le rôle de l’hydrogène 
introduit lors de la pré-corrosion sur les mécanismes d’endommagement en fatigue et plus 
particulièrement sur l’environnement mécanique en fond de fissure [76,77]. La localisation de 
la déformation plastique en bout de fissure durant les cycles de fatigue semble en effet 
favoriser le piégeage de l’hydrogène jusqu’à atteindre une concentration critique qui entraîne 
une fragilisation supplémentaire du matériau (Figure 1-20) [78].  






Figure 1-20 : Schématisation d’un mécanisme de micro-rupture assistée par l’hydrogène [79]. 
Caractériser les effets de la pré-corrosion sur les mécanismes d’amorçage de fissures 
de fatigue permet ainsi de mieux comprendre les éventuels couplages qui existent lors d’une 
sollicitation en fatigue-corrosion. 
ii. Endommagement en fatigue-corrosion  
Les travaux de Guérin et al. et Laurino et al. ont mis en évidence pour des alliages 2050 
et 6101, respectivement, un abattement en durée de vie similaire pour des essais de 
fatigue-corrosion et des essais de fatigue après pré-corrosion. Dans sa thèse, Adrien Laurino 
montre par exemple qu’à 95 %Rm, l’alliage 6101 présente un nombre de cycles à rupture de 
233 000 cycles après 72 h de pré-corrosion contre 254 000 cycles en fatigue-corrosion pour une 
durée d’exposition de 1,5 h environ. Ce phénomène est directement lié à ce qui a été expliqué 
dans le paragraphe précédent. En effet, la formation de défauts critiques dès les premiers 
temps d’immersion en milieu corrosif est responsable d’un amorçage précoce des fissures de 
fatigue. Cependant, l'obtention d'une durée de vie similaire pour des temps d’immersion plus 
courts dans le cas des essais de fatigue-corrosion en comparaison des essais de pré-corrosion 
suggère une synergie entre les effets de la contrainte cyclique et de l’environnement, ce qui a 
été proposé par de nombreux auteurs. Plusieurs mécanismes ont été mis en avant pour 
appuyer cette hypothèse : 
1. Le premier est lié à une modification des propriétés du film passif durant les cycles de 
fatigue. En effet, le film d’oxyde présent en surface de l’aluminium peut être fragilisé 
par l’application d’une contrainte cyclique ce qui permet la mise à nu du métal sous-





jacent et donc la formation de défauts critiques plus rapidement que lors des 
traitements de pré-corrosion [69,80]. Mueller et al. ont par exemple mis en évidence 
que la limite en fatigue-corrosion dans le domaine d’existence d’un film de passivité 
était dépendante de l’épaisseur de ce dernier. Ainsi si l’augmentation de la hauteur des 
marches de glissement par cycles est inférieure à l’épaisseur du film passif, la 
pénétration dans le film d’oxyde n’est pas suffisante pour exacerber la dissolution du 
métal à nu [81] ;  
2. Le second est associé à une dissolution préférentielle des bandes de glissement 
persistantes et demeure intrinsèquement lié au premier mécanisme [80,82]. Il existerait 
une synergie entre les réactions électrochimiques et l’état de contrainte en fond de 
défaut qui expliquerait l’amorçage plus rapide des fissures de fatigue pendant les 
essais de fatigue-corrosion (Figure 1-21) [80] ; 
3. Le dernier mécanisme correspond à une fragilisation par l’hydrogène assistée par la 
localisation de la déformation plastique en pointe de fissure (Figure 1-20) [38,75,80,83].  
 
 
Figure 1-21 : Schéma des réactions électrochimiques ayant lieu en fond de fissure de fatigue-corrosion. 
Le type d’endommagement en corrosion ne semble pas être un paramètre d’ordre 1 
pour les mécanismes d’amorçage et de propagation des fissures lors des essais de fatigue-
corrosion. Seules les dimensions des défauts qu’ils soient intergranulaires ou transgranulaires 
semblent jouer un rôle prépondérant. Muller et al. ont montré, que dans le cas d’un 
endommagement en corrosion par piqûres, une profondeur critique de défaut était nécessaire 
à l’amorçage de la fissure principale de fatigue. Cependant, il est nécessaire de considérer 
l’effet des interactions corrosion-déformation sur l’évolution des défauts de corrosion lors 





d’un endommagement en fatigue-corrosion. Kondo et al. ont ainsi montré, pour des alliages 
NiCrMoV, que l’amorçage d’une fissure sur une piqûre de corrosion était rendu possible 
lorsque la vitesse de propagation de la fissure devenait supérieure à celle de croissance du 
défaut de corrosion [84]. De même, les effets de la contrainte cyclique sur les propriétés du 
film passif et les réactions de dissolution en fond de fissure sont dépendantes du niveau de 
contrainte (ou de déformation) et de la fréquence de sollicitation. Il est communément admis 
qu’à haut niveau de contrainte et haute fréquence, les effets de l’environnement sont 
négligeables et c’est l’effet de la déformation plastique qui prédomine [85].  
Les liens entre la microstructure, le comportement en corrosion et le comportement en 
fatigue-corrosion des alliages 1xxx et 6xxx ont été explicités dans ce paragraphe. L’exposé des 
résultats de la littérature a permis ainsi de mettre en évidence les relations entre précipitation 
et traitements thermiques appliqués au matériau d’une part, et mécanismes d’amorçage de 
défauts de corrosion et de fatigue-corrosion d’autre part. Il reste maintenant à dresser un bilan 
des résultats acquis concernant l’influence des procédés de déformation plastique sévère 
comme l’ECAP sur la microstructure et, par la suite, sur les propriétés en service des alliages 









III.  Influence de l’ECAP sur la microstructure et les propriétés 
d’usage des alliages d’aluminium 1xxx et 6xxx 
Dans ce dernier paragraphe, l’objectif est de comprendre les enjeux de l’étude en 
analysant les données disponibles dans la littérature concernant l’influence des procédés de 
déformation plastique sévère (notamment l’ECAP) sur la microstructure, le comportement en 
corrosion et le comportement en fatigue-corrosion des alliages d’aluminium.  
1. Description générale des procédés SPD et ECAP 
Les procédés de déformation plastique sévère constituent depuis de nombreuses 
années déjà un moyen efficace d’améliorer considérablement les propriétés mécaniques et 
l’aptitude à la mise en forme des alliages métalliques [86]. Parmi tous les procédés déjà 
existants, le procédé Equal Channel Angular Pressing (ECAP) est maintenant communément 
utilisé pour obtenir des structures à Grains Ultra-fins (UFG) permettant d’obtenir d’excellentes 
propriétés mécaniques [87–93]. De plus, l’introduction d’une densité de dislocations élevée 
durant le procédé permettrait d’augmenter le nombre de sites de germination des précipités 
au cours du vieillissement des alliages 6xxx, favorisant ainsi un appauvrissement de la matrice 
d’aluminium en éléments peu conducteurs (magnésium et silicium), menant alors à une nette 
augmentation de la conductivité électrique de l’alliage [87].    
Le procédé utilisé dans cette étude est un procédé Equal-Channel Angular Pressing 
Conform (ECAP-C) [94]. Ce dernier est basé sur le principe du procédé « Conform » avec 
l’addition d’une étape finale d’ECAP. L’intérêt de cette méthode est de proposer une 
déformation continue du matériau au contraire du procédé ECAP simple qui consiste à forcer 
la déformation de l’échantillon à travers un canal coudé de manière répétée et discontinue. 
Selon Xu et al. la méthode ECAP possède en effet plusieurs désavantages :  
1. Elle consiste généralement en une succession d’étapes de déformation au cours 
desquelles l’échantillon est alternativement introduit, déformé puis extrait du 
dispositif ECAP. Cette méthode est donc peu adaptée aux exigences du secteur 
industriel ; 
2. Elle est caractérisée par une limitation en termes de longueur maximale des 
échantillons pouvant être mis en forme ;  
3. Elle entraine une perte de matière utile conséquente de par la non-uniformité de la 
déformation appliquée notamment aux extrémités de l’échantillon. 






Figure 1-22 : Schématisation du procédé ECAP-Conform (les données numériques ne sont pas celles 
utilisées dans le cadre de la thèse) [95]. 
En ajoutant un dispositif ECAP en sortie d’un dispositif « conform », le procédé permet 
alors de déformer un échantillon de manière continue comme montré sur la Figure 1-22.  
2. Influence de l’ECAP sur la microstructure et les propriétés 
mécaniques 
a. Influence de l’ECAP sur l’état de précipitation 
i. Précipitation grossière  
Les traitements thermo-mécaniques peuvent influencer la distribution et la 
morphologie des phases grossières riches en fer. Néanmoins, comme expliqué précédemment, 
ces composés se forment pendant l’étape de solidification suivant l’étape de coulée de l’alliage 
et sont insolubles. Ils ne pourront donc pas être remis en solution par un simple traitement 
thermique. C’est pourquoi Laurino n’a observé aucune influence d’un traitement de revenu à 
180 °C pendant 10 h sur la précipitation intermétallique grossière au sein d’un alliage 6101 [8]. 
Cependant, les procédés de mise en forme comme l’ECAP induisant un fort taux de 
déformation, ils peuvent modifier la taille et la distribution de ces particules intermétalliques 
grossières en provoquant la fragmentation ou la dissolution partielle de ces dernières [96]. 
C’est le phénomène qu’ont observé Korchef et al. lors de l’étude de l’influence de 4 passes 
ECAP sur la microstructure d’un alliage d’aluminium pur à 99,1 % (Figure 1-23).  






Figure 1-23 : Observations MEB de l'effet de 4 passes ECAP sur la phase α-AlFeSi au sein d’un 
alliage d’aluminium pur à 99,1 % : (a) fragmentation et (b) dissolution partielle de la particule 
intermétallique grossière. 
ii. Influence des SPD sur le durcissement structural des alliages 6xxx 
Afin de comprendre l’influence des traitements SPD sur le durcissement structural des 
alliages Al-Mg-Si, il est nécessaire de différencier les traitements de vieillissement thermique 
réalisés après déformation de ceux réalisés pendant la déformation.  
La première approche a fait l’objet de nombreux travaux notamment ceux de Kim et 
al. [86,90,96–98]. Ces derniers ont étudié un alliage 6061 mis en solution à 530 °C pendant 4 h, 
mis en forme par 4 passes ECAP (Route Bc) puis traité à 100 °C ou 175 °C pendant différentes 
durées. Après ce traitement thermomécanique, une grande densité de précipités très fins 
(environ 20 nm) a été observée, la présence de sous-structures de dislocations introduites 
pendant le procédé semblant être à l’origine de cette précipitation fine. Il semblerait donc que 
les traitements de déformation plastique sévère permettraient d’accélérer les cinétiques de 
précipitation (favorisant notamment la phase de germination) lors du vieillissement 
thermique des alliages d’aluminium [97].    
Dans la seconde approche, il s’agit d’augmenter la température durant le procédé de 
déformation plastique sévère. De nombreuses études récentes ont mis en évidence l’effet de 
traitement de déformation plastique sévère à haute température sur le durcissement structural 
des alliages 6000 [87,98–101]. Ainsi Murashkin et al. ont mis en œuvre un procédé ECAP-C 
isotherme à 130 °C afin de mettre en forme un alliage 6101. Des observations MET ont permis 
de mettre en évidence la formation de particules sphériques de taille comprise entre 3 et 20 nm 
avec un ratio Mg/Si de 1,8 correspondant à la phase métastable β’. Ces précipités se sont 
probablement formés par décomposition de la solution solide lors du vieillissement 
dynamique induit par le procédé de mise en forme. L’état de précipitation observé est similaire 
à ce qui aurait été obtenu après un simple traitement thermique à plus haute température. Il y 





aurait donc de nouveau un effet positif de la déformation à haute température sur les 
cinétiques de précipitation [87]. 
b. Influence de l’ECAP sur la structure de grains 
i. Taille et morphologie des grains 
Un matériau polycristallin est constitué d’un ensemble de monocristaux appelés 
cristallites ou grains. Ces derniers sont liés entre eux par des interfaces appelées joints de 
grains [102]. La structure de grains est un paramètre clé de la microstructure des matériaux 
métalliques jouant un rôle vis-à-vis de la précipitation mais aussi des propriétés mécaniques 
et de la corrosion des alliages d’aluminium. Il est possible d’étudier la structure de grains des 
alliages métalliques selon différents critères. Dans le paragraphe qui va suivre, seuls les 
critères de taille et de morphologie des grains en lien avec les procédés de mise en forme des 
alliages d’aluminium 1xxx et 6xxx seront considérés.  
Ces critères sont en effet influencés par les traitements thermiques d’une part et les 
traitements mécaniques d’autre part. Lors d’un traitement de mise en solution à haute 
température par exemple, l’alliage subit un traitement thermique au-dessus de sa température 
de recristallisation (approximativement égale à 0,5Tm où Tm est la température de fusion de 
l’alliage). Trois étapes distinctes sont alors observées  [102] : 
1. Une étape de restauration durant laquelle les défauts ponctuels apparus pendant les 
étapes de mise en forme avant l’étape de mise en solution disparaissent et les 
dislocations se réarrangent pour former des joints de flexion. Les cristaux séparés par 
ces joints sont alors exempts de dislocations ;  
2. Durant l’étape de recristallisation, des grains libres de contraintes internes peuvent 
commencer à croître à partir des atomes constitutifs de grains déformés. En résulte une 
structure de grains équiaxes orientés aléatoirement ;  
3. Lorsque la température dépasse celle de recristallisation de l’alliage, un dernier 
phénomène peut avoir lieu : la croissance de grains. Ce processus génère une 
augmentation du diamètre moyen des grains.  
Il peut s’avérer très difficile de comparer les tailles de grains de différents alliages 
n’ayant pas subi les mêmes traitements de mise en forme. Néanmoins, il est possible d’évaluer 
qualitativement l’influence des traitements thermomécaniques sur la taille et la morphologie 
des grains. Par exemple, dans le cas d’un barreau extrudé de 6101-T4, A. Laurino a observé un 





allongement des grains dans la direction d’extrusion. De même, après avoir appliqué un 
passage ECAP (1 mm/s) et un traitement T6 à un alliage 6101, Jafarlou et al. observent une 
modification de la taille et de la morphologie des grains. Ces derniers sont plus fins (30 µm), 
lamellaires et allongés dans la direction de cisaillement. De nouveau, il est possible d’expliquer 
ces résultats grâce aux mécanismes de déformation des matériaux cristallins. En effet, la 
déformation plastique d’un matériau cristallin entraîne une forte augmentation de la densité 
de dislocations. Dans les matériaux à forte énergie de faute d’empilement comme l’aluminium 
(γFSE = 170 mJ.m-2), un mécanisme de glissement de ces dislocations prend alors place selon 
des plans favorables au glissement (plans de plus forte densité atomique). L’arrangement des 
dislocations entraîne la formation d’une structure cellulaire intra-granulaire à partir 
d’interfaces à forte densité de dislocations entourant des volumes à faible densité de 
dislocations (Figure 1-24). Ces cellules sont désorientées les unes par rapport aux autres. Avec 
l’augmentation de la déformation, les cellules s’affinent, se détruisent et se reforment 
continuellement lors de l’étape de polygonisation jusqu’à atteindre un état quasi-stationnaire. 
La désorientation des cellules augmente alors avec la déformation. La formation de nouveaux 
murs de dislocations est activée par la subdivision des murs préexistant à l’intérieur de chaque 
cellule de dislocations [103].  
 
Figure 1-24 : Structure de cellules de dislocations dans un alliage d'aluminium [104]. 
D’autres auteurs ont aussi mis en évidence l’influence des traitements de déformation 
plastique sévère comme l’ECAP sur la taille et la morphologie des grains. Ainsi, Farshidi et al. 
ont montré grâce à des analyses EBSD qu’un alliage 6061 à l’état T4 soumis à plusieurs 
passages TCP (Tube Channel pressing) voyait sa taille de grains diminuer de 35 µm à 3 µm 
après 5 passes. De plus, l’addition d’un traitement de revenu à 200 °C pendant 2 h suivi d’une 
trempe à l’eau semblait générer une forte diminution de la fraction surfacique des grains les 
plus fins. La nature des interfaces semblait elle aussi modifiée. En effet, la fraction surfacique 





de joints de forte désorientation augmentait considérablement avec le nombre de passes ECAP 
tandis que le traitement de revenu avait un effet antagoniste sur ce paramètre. D’autres 
auteurs ont constaté ce type de résultats pour des alliages d’aluminium de la série 6xxx 
[105,106]. Ils ont ainsi mis en évidence un affinement des grains durant l’étape de déformation, 
expliqué par un processus de recristallisation dynamique continue (CDRX). Ce dernier 
consiste en l‘accumulation continue des dislocations introduites par la déformation au niveau 
des joints de grains de faible désorientation (LAGBs) qui évoluent peu à peu vers des joints de 
grains de forte désorientation (HAGBs) [107,108]. Des exemples de mécanismes mis en jeu 
durant le phénomène CDRX sont schématisés dans la Figure 1-25 (a) et la Figure 1-25 (b). Durant 
le revenu, ce sont plutôt des phénomènes de recristallisation statique (continue ou 
discontinue) qui sont mis en jeu (Figure 1-25 (b) et Figure 1-25 (c)). Ces derniers mènent 
généralement à une augmentation de la taille de grains plus ou moins significative en fonction 
du taux de pré-déformation imposé durant l’étape de mise en forme [107]. Enfin, les alliages 
d’aluminium sont aussi sensibles aux processus de restauration statique ou dynamique 
pendant le revenu ou l’étape de mise en forme respectivement. Pour plus de détails, le lecteur 
pourra se référer aux travaux de Sakai et al. notamment [108]. 
 
 







Figure 1-25 : Principe des phénomènes de recristallisation (a) et (b) dynamique continue ; (c) et (d) 
statique discontinue et continue respectivement [107]. 
 Il a été démontré dans plusieurs études que la multiplication du nombre de passages 
ECAP permettait d’accentuer l’effet de la déformation plastique sévère sur les paramètres 
microstructuraux des alliages d’aluminium. En effet, Murashkin et al. montrent qu’une sous 
structure ultra-fine est formée après 1-2 passages pour un alliage 6101. Après 4 passages, une 
structure de grains ultra fins est obtenue ainsi qu’une densité importante de joints de grains 
fortement désorientés. Néanmoins, aucune évolution supplémentaire n’a pu être observée 
après un plus grand nombre de passes ECAP [87].  
ii. Texture cristallographique  
On appelle texture la distribution des orientations cristallines au sein d’un matériau. 
Comme la taille de grains et la nature des interfaces, ce paramètre est très sensible à la 
déformation et donc aux traitements de mise en forme des alliages métalliques. 





Ainsi, Chrominsky et al. observent une texture dite de « fibre » pour un alliage 6082 
ayant subi une mise en solution à 520 °C pendant 2 h suivie d’une trempe à l’eau puis 4 étapes 
d’extrusion hydrostatique (ϵ=0,46) ainsi qu’un revenu à 160 °C (pour des durées allant de 
1 à 14 h).  Dans cet état, les grains sont orientés préférentiellement dans les directions <111> et 
<001> [109]. Ces résultats sont cohérents vis-à-vis des études précédentes sur les matériaux 
c.f.c. [110,111]. Majchrowicz et al. ont étudié l’évolution de la texture et de la nature des 
interfaces au cours de la déformation pour un alliage 6101 à l’état T4 mis en forme par 
extrusion hydrostatique. Les différents états considérés dans cette étude sont représentés sur 
la Figure 1-26. 
 
Figure 1-26 : Procédé de mise en forme des différents échantillons de l’alliage d’aluminium 6101 
étudié dans le travail de Majchrowicz et al. [112]. 
Tous les échantillons ont ensuite été vieillis artificiellement à 180 °C pour des durées 
allant de 1 à 24 h. Des cartographies d’orientation cristallographique réalisées par EBSD 
montrent la prédominance d’une texture de fibre avec des grains orientés dans les directions 
<001> et <111> parallèlement à la direction d’extrusion pour les échantillons HE10 et HE4 
(Figure 1-27).  
 
Figure 1-27 : Cartographies d'orientation EBSD pour l'alliage d'aluminium 6101 dans les états (a) 
HE10 et (b) HE4 avec (c) le code couleur pour les cartographies d'orientation et (d) les distributions 
des désorientations angulaires pour les deux états [112]. 





Dans le cas de ce dernier état, la composante <111> est majoritaire par rapport à la 
composante <001>. On retrouve ici la texture de déformation typique des alliages 6xxx qui a 
déjà été décrite dans les travaux de Majchrowicz et al. cités ci-dessus et qui a pu être observée 
de nombreuses fois dans la littérature [113,114]. Ciemorek et al. ont démontré l’influence de la 
déformation imposée lors d’un procédé ECAP sur la texture globale d’un alliage 1050 à l’état 
H24. Une modification de la texture initiale de laminage est observée après seulement une 
passe ECAP-I. Une texture type constituée d’une composante majoritaire <110> typique d’une 
déformation par cisaillement simple est obtenue [115]. Avec l’augmentation du nombre de 
passes, la texture semble de plus en plus aléatoire de par l’effet d’activation de plans de 
cisaillement multiples durant les étapes de déformation (Figure 1-28) [116]. 
 
Figure 1-28 : Cartographies d'orientation EBSD pour le plan RD-TD et le plan Y d'un alliage 1050 
H24 (a) à l'état initial; après (b) 1 passe; (c) 4 passes et (d) 8 passes ECAP-I [116]. 
c. Influence de l’ECAP sur les propriétés mécaniques 
L’influence des procédés de déformation plastique sévère et plus particulièrement de 
l’ECAP sur les propriétés mécaniques des alliages d’aluminium des séries 1xxx et 6xxx est déjà 
bien connue dans la littérature [32,33,86,87,90,93,107,117,118].  
Dans un premier temps, la réduction de la taille de grains d par SPD entraîne un 
durcissement du matériau par effet Hall-Petch [119] : 
𝜎𝑦 =  𝜎0 +  𝑘𝑦𝑑
−1/2 [120] Équation 1-1 





Où 0 et ky sont des constantes positives du matériau. 
La multiplication des interfaces accompagnant la diminution du diamètre moyen des 
grains constitue en effet un frein au mouvement des dislocations lors de la sollicitation 
mécanique du matériau. Ainsi, après 1 passe ECAP à température ambiante sur un alliage 
6061-O, Jafarlou et al. observent une augmentation significative de la dureté de 60 HV à 
128 HV reliée à une nette diminution de la taille de grains de 76 à 30 µm en moyenne [117]. Le 
même résultat a pu être mis évidence par d’autres auteurs pour des alliages 1xxx mis en forme 
par ECAP [32,33,106]. 
Dans un second temps, la combinaison de traitements SPD et de traitements 
thermiques (simultanés ou successifs) peut permettre d’optimiser les propriétés mécaniques 
des alliages d’aluminium [87,117]. Par exemple, l’addition d’un traitement T6 après ECAP a 
permis à Jafarlou et al. d’obtenir une structure de grains bimodale pour un alliage 6061-O. 
Cette structure composée de petits grains recristallisés entourés de grains plus gros est à 
l’origine d’une haute résistance à la rupture et d’une meilleure ductilité du matériau [117]. Les 
travaux de Kim et al. déjà évoqués précédemment ont permis d’étudier l’influence de l’ECAP 
sur les propriétés mécaniques d’un alliage 6061 à l’issue de traitements thermiques post-ECAP 
(Figure 1-29). 
 
Figure 1-29 : (a) Influence du nombre de passes ECAP sur la micro-dureté d’un alliage 6061 ; (b) et 
(c) évolution de la micro-dureté d’un alliage 6061 avec la durée des traitements thermiques à 175 °C et 
100 °C respectivement [97]. 
La Figure 1-29 (b) montre un adoucissement des échantillons déformés par ECAP à 
175 °C. Ce phénomène peut s’expliquer par une possible restauration et une croissance des 
grains durant le traitement thermique rendues possibles par la quantité d’énergie stockée dans 
la microstructure des échantillons déformés par ECAP. Des raisons similaires ont déjà été 
avancées par Murashkin et al. pour expliquer le comportement d’un alliage 6101 traité dans 
les mêmes conditions [87]. L’effet de la restauration et de la croissance des grains sur les 





propriétés mécaniques prédomine sur le durcissement induit par les précipités formés durant 
le revenu. A l’inverse, à 100 °C, un léger durcissement est observé (Figure 1-29 (c)). Ce résultat 
s’explique par une précipitation fine très dense (20 nm en moyenne) localisée au niveau des 
sous-structures de dislocations introduites par l’ECAP [97].  
L’augmentation de la température durant les procédés de déformation plastique sévère 
est aussi un moyen de modifier les propriétés mécaniques des alliages d’aluminium [87,98–
101,121]. Dans le cas des alliages 1xxx à durcissement par écrouissage, Chakkingal et al. n’ont 
cependant observé aucune modification des propriétés mécaniques d’un alliage d’aluminium 
pur mis en forme par extrusion à 500 °C [121]. A l’inverse, Murashkin et al. ont démontré qu’il 
était possible d’activer la précipitation des phases durcissantes en réalisant une passe ECAP à 
haute température (130 °C) sur un alliage 6101. Ainsi, après 6 passes ECAP à 130 °C, la limite 
à la rupture de l’alliage considéré augmente de 195 MPa à 308 MPa. Ces valeurs sont similaires 
à ce qui pourrait être obtenu à l’aide d’un traitement de mise en forme conventionnel des 
câbles de type T81 [87]. 
Ainsi, l’intérêt de tels traitements de déformation est mis en évidence, les résultats 
décrits ayant permis de mettre en exergue les paramètres microstructuraux clés à l’origine de 
l’optimisation des propriétés mécaniques des alliages 6xxx mis en forme par ECAP. 
3. Influence de l’ECAP sur le comportement en corrosion et 
fatigue-corrosion 
Comme évoqué précédemment, les procédés de mise en forme peuvent modifier 
considérablement la microstructure des alliages 1xxx et 6xxx. Il est évident que ces 
modifications microstructurales peuvent avoir de nombreuses conséquences sur le 
comportement en corrosion et en fatigue-corrosion de ces alliages.  
a. Influence des SPD sur le comportement en corrosion des alliages 1xxx et 6xxx 
Il est communément admis dans la littérature qu’il existe une relation entre l’évolution 
de la taille de grains induite par la déformation plastique sévère et la résistance à la corrosion 
des matériaux polycristallins [96,106,122,123]. Ralston et al. ont étudié cette relation 
particulière en comparant leurs travaux à ceux de nombreux auteurs [124]. Ils ont mis en 
évidence que deux cas particuliers devaient être considérés pour comprendre l’influence de la 
taille de grains sur la vitesse de corrosion. Le premier correspond à des matériaux exposés à 
des milieux agressifs dans lesquels ils sont actifs d’un point de vue électrochimique et le 





second aux matériaux immergés dans des milieux favorables à la passivité ou à des vitesses 
de corrosion faibles. C’est cette différenciation qui permet d’expliquer la controverse 
concernant l’influence de l’ECAP sur la comportement en corrosion des alliages d’aluminium, 
ce procédé étant responsable, selon les cas d’étude, soit d’une amélioration soit d’une 
détérioration des propriétés en corrosion [96,106,122–126]. Qui plus est, la difficulté d’établir 
une relation entre le comportement en corrosion et la taille de grains peut aussi s’expliquer en 
tenant compte de la diversité des interfaces, en particulier de leur niveau de désorientation. A 
titre d’exemple, la sensibilité à la corrosion intergranulaire d’un alliage d’aluminium en milieu 
HCl serait fortement reliée à la distribution des désorientations selon une étude de Kim et al. 
[127]. De manière générale, ces paramètres microstructuraux doivent être considérés lors de 
l’étude de l’étape de propagation de l’endommagement en corrosion, suggérant ainsi que les 
procédés ECAP pourraient influencer les mécanismes de propagation en profondeur de la 
corrosion par exemple. 
Dans cet objectif, quelques études se sont attachées à caractériser l’influence des 
traitements SPD et plus particulièrement de l’ECAP sur la morphologie des défauts de 
corrosion et la sensibilité à la corrosion des alliages d’aluminium. Parmi elles, le travail de Ly 
et al. a consisté à étudier l’alliage 6061-T4 soumis à plusieurs passes ECAP (jusqu’à 
3 maximum) puis immergé dans une solution contenant 30 g de NaCl et 10 mL de HCl pour 
1 L. Les auteurs n’observent aucune modification de la morphologie de l’endommagement 
avant et après ECAP : la corrosion par piqûres semble majoritaire quel que soit l’état considéré. 
En revanche, ils observent un allongement des piqûres dans la direction de cisaillement de par 
l’alignement des particules intermétalliques grossières dans ce plan et cette direction. De plus, 
la combinaison de l’ECAP et d’un traitement de vieillissement semble favoriser la ségrégation 
des précipités et inclusions au niveau des bandes de cisaillement formées lors des étapes de 
déformation et au sein desquelles on observe une forte densité de HAGBs. Ces considérations 
permettent d’expliquer la sensibilisation de l’alliage à l’amorçage et la propagation d’un 
endommagement par corrosion intergranulaire à l’issue d’un traitement thermique [128]. De 
la même manière, Hockauf et al. ont étudié l’influence de l’ECAP à température ambiante suivi 
de traitements thermiques sur le comportement en corrosion d’un alliage 6082-T6. Comme 
observé plus haut, la corrosion par piqûres reste le mécanisme majoritaire après traitement 
ECAP seulement. Néanmoins, le traitement ECAP semble conduire à un léger déplacement 
des potentiels d’amorçage des piqûres vers des potentiels plus nobles indiquant une meilleure 
résistance à la corrosion par piqûres après ECAP. Ces résultats sont d’ailleurs appuyés par des 





observations topographiques 3D qui semblent montrer une densité et une profondeur moins 
élevées de piqûres après ECAP (Figure 1-30) [92].  
 
Figure 1-30 : Effet de l'ECAP sur la profondeur et la densité de piqûres de corrosion pour un alliage 
6082-T6 à l’état d’ébauche (CG-T6) ; après 8 passes ECAP à 25 °C (UFG-E8) ; après mise en solution 
à 530 °C pendant 60 min, 1 passe ECAP et vieillissement à 170 °C pendant 18 min (UFG-HT) [92]. 
Des conclusions sensiblement différentes ont été obtenues par Jilani et al. En effet, avec 
l’augmentation du nombre de passes ECAP, les piqûres semblent plus nombreuses mais de 
moins en moins profondes. De plus, aucun effet sur le potentiel d’amorçage des piqûres de 
l’alliage n’est observé. Néanmoins, plus le nombre de passes augmente, plus le potentiel de 
repassivation est bas [129].   
Enfin, quelques travaux ont porté sur l’effet d’une combinaison SPD/traitements 
thermiques sur le comportement en corrosion d’alliages d’aluminium. Zander et al. observent 
deux mécanismes de corrosion prépondérants suivant l’état métallurgique d’un alliage 6056. 
En effet, lorsque l’alliage est à l’état T4 (mis en solution à 550 °C pendant 20 h, refroidi à l’air), 
le mécanisme majoritaire est la corrosion par piqûres au niveau des particules grossières 
Al-Fe-Si(Mn,Cu), qui jouent le rôle de cathodes locales. Si une étape de tréfilage est ajoutée, 
elle génère un alignement de ces particules parallèlement à la direction de déformation, ce qui 
pourrait expliquer une profondeur de pénétration des piqûres plus élevée dans le sens 
longitudinal. Si ensuite un traitement de vieillissement à 172 °C pendant 12 h est appliqué aux 
échantillons tréfilés, le mécanisme majoritaire devient alors la corrosion intergranulaire. En 
effet, des analyses MET ont permis de mettre en évidence une précipitation riche en cuivre au 
niveau des joints de grains à l’état T6. Ces précipités intergranulaires étant plus nobles que les 
précipités Al-Fe-Si(Mn,Cu), la réactivité de ces derniers devient minoritaire [39].  Néanmoins 
ces résultats peuvent être nuancés. En effet, A. Laurino a mis en évidence l’effet antagoniste 
des traitements de revenu et d’écrouissage vis-à-vis du comportement en corrosion d’un 
alliage 6101. Ainsi, à l’état T3, l’alliage ne présente ni précipités durcissants ni précipités 





intergranulaires et n’est donc pas sensible à la corrosion intergranulaire. Un vieillissement 
artificiel à 185 °C pendant 10 h à partir de l’état T3 ne permet de former ni les phases 
durcissantes β’’ ni les précipités intergranulaires Mg2Si. En conséquence, à l’état T8 l’alliage 
n’est pas sensible à la corrosion intergranulaire. Contrairement à ce qui a pu être énoncé plus 
haut, un traitement de revenu après l’étape de tréfilage ne génère donc aucune modification 
du mécanisme majoritaire de corrosion. Afin de comprendre ces différences de comportement, 
A. Laurino a soumis l’alliage 6101-T4 à plusieurs taux d’écrouissage inférieurs à ceux imposés 
lors d’une étape de tréfilage. Des essais de polarisation potentio-cinétiques en milieu 
NaCl 0,5 M ont mis en évidence une sensibilisation à la corrosion intergranulaire de l’alliage 
6101-T4 + e = 10 % + 185 °C pendant 10 h. En effet, contrairement à l’état T8 (où e = 98 %), des 
précipités intergranulaires ont pu être observés au MET expliquant ainsi la modification du 
mécanisme majoritaire d’endommagement par corrosion [8]. En conclusion, le taux 
d’écrouissage aurait donc une influence considérable sur la précipitation des phases 
durcissantes et des précipités intergranulaires lors des traitements de vieillissement et aurait 
donc une influence significative sur la sensibilité à la corrosion intergranulaire des alliages 
6xxx. Plus récemment, Liang et al. se sont attachés à répertorier les différents comportements 
en corrosion observés au sein des alliages 6xxx dans la littérature en fonction des états 
métallurgiques considérés. A titre d’information, le lecteur pourra se référer à cet article 
extraite de la littérature [130].  
Il semble donc aujourd’hui difficile de conclure sur l’influence des procédés de mise 
en forme et plus particulièrement des procédés SPD sur le comportement en corrosion des 
alliages 6xxx. En effet, de nombreux paramètres comme le taux de déformation, l’état de 
précipitation ou la composition élémentaire de l’alliage sont à prendre en compte dans 
l’analyse des mécanismes de corrosion après traitement SPD. 
b. Influence des SPD sur le comportement en fatigue et fatigue-corrosion 
i. Influence des SPD sur le comportement en fatigue 
Un certain nombre d’études a été consacré à l’analyse de l’influence des procédés SPD 
et de l’ECAP sur le comportement en fatigue des alliages d’aluminium. Il est communément 
admis qu’une forte diminution de la taille de grains permet en général d’augmenter la 
résistance à l’amorçage de fissures de fatigue [131]. Deux raisons principales pour expliquer 
ce phénomène peuvent être évoquées : 





1. Une réduction importante de la taille de grains entraîne une diminution de la densité 
de dislocations au sein des bandes de glissement et donc des reliefs 
d’extrusion/intrusion moins prononcés en surface ; 
2. L’obtention d’une structure ultra-fine permet aussi d’augmenter la limite d’élasticité 
(comme évoqué précédemment) et réduit ainsi la déformation plastique au début du 
chargement cyclique. 
A l’inverse, plusieurs auteurs ont démontré une incidence négative d’une réduction de 
la taille de grains sur la vitesse de propagation des fissures. Rabinovich et al. ont associé cet 
effet à une diminution de la zone de déformation plastique (ZDP) en pointe de fissure et une 
augmentation locale de la densité de micro-fissures dans cette même zone. Ces phénomènes 
permettent une propagation plus « efficace » de la fissure principale dans le cas d’une 
structure UFG [132].  Une étude plus récente a observé le même comportement pour un alliage 
2017 (renforcé à l’alumine) mis en forme par ECAP à 140 °C [133].  Sur la base de ces 
observations, une amélioration de la durée de vie en fatigue est attendue pour des structures 
UFG, uniquement lorsque l’effet de l’ECAP sur l’amorçage des fissures est prédominant, 
[131,134]. Plus précisément, Vinogradov et al. observent une influence différente de la 
déformation plastique sévère suivant que l’on se place à faible ou à grand nombre de cycles. 
Dans cette étude, un alliage 5056 mis en solution à 425 °C a subi 4 passes ECAP à 150 °C (Route 
C). Aucune influence du procédé n’est observée à grand nombre de cycles (107 cycles) : l’état 
d’ébauche (avant ECAP) et l’état déformé par ECAP semblent tout deux avoir atteint leur 
limite d’endurance. A l’inverse, à faible nombre de cycles (<106 cycles), une meilleure durée 
de vie en fatigue est relevée après ECAP en lien avec ce qui a été expliqué précédemment. 
Ainsi, à haut niveau de contrainte, l’effet de retard de l’ECAP sur l’amorçage des fissures est 
prédominant sur l’effet d’accélération de l’ECAP sur les vitesses de propagation de fissures 
(Figure 1-31) [134].  
 






Figure 1-31 : Courbes S-N obtenues pour un alliage 5056 avant (état O) et après ECAP [134]. 
D’autres travaux plus récents font état de résultats contradictoires concernant l’effet de 
l’ECAP sur la durée de vie en fatigue [135–137].  Par exemple, Esmaeili et al. ont étudié le 
comportement en fatigue d’un alliage 7075 revenu à 415 °C pendant 2 h ou mis en solution à 
470 °C pendant 2 h puis soumis à 1 ou 4 passes ECAP à température ambiante (Route Bc). Les 
échantillons ont ensuite été traités à 120 °C pendant 15 h. Les résultats montrent une 
amélioration de la durée de vie en fatigue dans les deux régimes (faible et grand nombre de 
cycles) après 1 passe ECAP associée à une évolution du mode de propagation des fissures. 
Ainsi, une transition depuis un mode caractérisé par de larges zones présentant des stries de 
fatigue pour l’état recuit à des régions de propagation intergranulaire après une passe ECAP 
est observée. Après 4 passes ECAP, la durée de vie à faible nombre de cycles diminue 
légèrement. Ces différences de comportement et de mode de propagation observées suivant 
le nombre de passes appliquées sont associées à la présence d’une microstructure bimodale 
dans le cas des échantillons ayant subi une passe ECAP. Les auteurs affirment que les grains 
les plus fins ont permis une amélioration du comportement à grand nombre de cycles tandis 
que les grains les plus gros sont à l’origine d’un meilleur comportement à faible nombre de 
cycles. La présence de régions de propagation intergranulaire uniquement, mise en évidence 
après 4 passes ECAP, est associée à une microstructure plus homogène et équiaxe dans ce 
dernier état en comparaison des états recuits ayant subi une passe ECAP [136]. De la même 
manière, Murashkin et al. obtiennent une structure UFG très homogène pour un alliage 6061 
mis en forme par High Pressure Torsion (HPT) qu’ils associent à une meilleure durée de vie 
de l’alliage à grand nombre de cycles. A faible nombre de cycles, une détérioration du 
comportement en fatigue est observée et serait expliquée par une moins bonne aptitude au 
durcissement par écrouissage. Les facies de rupture correspondants présentent des stries de 
fatigue ductiles dans la zone de propagation stable des fissures dans le cas de l’état T6 non mis 





en forme par HPT. A l’inverse, les stries fragiles sont majoritaires pour l’alliage UFG [135]. 
Enfin, Chung et al. ont étudié le comportement en fatigue à grand nombre de cycles d‘un 
alliage 6061 mis en forme par ECAP [131]. Ils observent une amélioration significative de la 
durée de vie en fatigue d’un facteur 10 environ après seulement une passe de déformation en 
comparaison du même alliage à l’état T6. Il ont aussi mis en évidence qu’après plusieurs passes 
de déformation, l’alliage est plus sensible aux micro-fissures qui semblent provenir des 
désorientations angulaires existant au niveau des interfaces [131].  
Un phénomène d’adoucissement cyclique a été mis en évidence dans plusieurs travaux 
pour des alliages métalliques mis en forme par ECAP [134,138]. Un moyen pertinent de 
caractériser l’adoucissement du matériau durant les cycles de fatigue est de réaliser des 
mesures de micro-dureté après essai. Les résultats de Vinogradov et al. sont résumés dans la 
Figure 1-32. 
 
Figure 1-32 : Tableau résumant les résultats obtenus lors de l’étude du comportement en fatigue  d’un 
alliage 5056 mis en solution à 425 °C ayant subi 4 passes ECAP à 150 °C (Route C) [134]. 
En effet, une nette diminution de la dureté de 1114 MPa à l’état initial à 940 MPa après 
un essai de fatigue à haut niveau de contrainte (240 MPa) est constatée. Ces résultats suggèrent 
un phénomène de recristallisation et de restauration partielle durant la déformation cyclique. 
Cependant, Agnew et al. ont démontré que ce phénomène d’adoucissement était équivalent à 
celui mis en évidence pour des alliages laminés à froid par exemple [138].  
Ainsi, l’influence des SPD et de l’ECAP sur les mécanismes d’endommagement et la 
durée de vie en fatigue des alliages d’aluminium demeure complexe. De nombreuses études 
font état de résultats contradictoires et les conclusions de ce travail tiendront compte de ces 
controverses.   
ii. Influence des SPD sur le comportement en fatigue-corrosion  
L’influence des déformations plastiques sévères et de l’ECAP sur le comportement en 
fatigue-corrosion des alliages d’aluminium demeure encore très peu étudiée dans la littérature 
[139,140]. A l’instar des matériaux à microstructure conventionnelle, les matériaux UFG 





possèdent des mécanismes d’amorçage et de propagation similaires en fatigue-corrosion liés 
à la présence de défauts de corrosion en surface et au rôle de l’hydrogène en pointe de fissure. 
Ces mécanismes ont déjà été détaillés précédemment et ne seront pas discutés de nouveau 
dans ce paragraphe. 
Laurino et al. ont étudié l’effet de la corrosion sur la durée de vie en fatigue et les modes 
de rupture de fils fins en alliage 6101 [140]. L’état T9 correspondant au produit fini obtenu par 
tréfilage est caractérisé par une microstructure UFG (environ 500 nm de diamètre) et par des 
grains très allongés dans la direction de mise en forme. Dans cet état en particulier, aucune 
différence n’est observée entre les essais de fatigue-corrosion et les essais réalisés sur 
éprouvettes saines ou pré-corrodées. L’amorçage de la fissure principale est toujours localisé 
sur un défaut de corrosion. Le mode de rupture majoritaire correspond à une propagation 
intergranulaire de la fissure principale qui semble légèrement plus prononcée dans le cas des 
essais de fatigue-corrosion en comparaison des essais réalisés sur éprouvettes pré-corrodées. 
Ainsi, il semble que le tréfilage n’ait pas d’influence sur les interactions entre fatigue et 
corrosion pour cet alliage. Sharma et al. se sont eux aussi intéressés au comportement en 
fatigue-corrosion d’un alliage 5083 mis en forme par cryo-formage et traitement de pression 
isostatique à chaud (HIP) [139]. L’alliage UFG présente une limite d’endurance plus haute que 
l’alliage conventionnel à l’air. En milieu marin, un abattement drastique des durées de vie est 
observé pour l’alliage UFG. Les observations réalisées au MEB montrent que, quel que soit 
l’état considéré, les piqûres de corrosion jouent le rôle de sites de concentration des contraintes 
favorisant un amorçage prématuré des fissures de fatigue au niveau de ces défauts. 
Néanmoins, contrairement aux travaux de Laurino et al., la Figure 1-33 montre une sensibilité 
accrue de l’alliage UFG à l’endommagement en fatigue-corrosion associée à une diminution 
du ratio ΔσNaCl/Δσair  (fatigue strength ratio en anglais) par rapport à l’alliage 
« conventionnel ». Ce ratio décrit le rapport de l’amplitude de contrainte à rupture en milieu 
NaCl sur l’amplitude de contrainte à rupture sous air sec pour un nombre de cycles à rupture 
donné. Ainsi, plus ce ratio est faible, plus l’effet de la corrosion sur l’abattement de la résistance 
en fatigue du matériau est important. Les raisons avancées pour expliquer la plus grande 
sensibilité de l’alliage UFG à l‘endommagement par fatigue-corrosion sont : 
1. Une accélération des vitesses de propagation de fissures par un phénomène de 
dissolution active des bandes de glissement et de fragilisation par l’hydrogène en 
pointe de fissure. Ces mécanismes seraient majoritaires à haut niveau de contrainte ; 





2. Une profondeur plus importante des piqûres de corrosion dans le cas du matériau UFG 
Ce qui n’est pas forcément toujours établi comme montré dans le paragraphe III.2.a. 
Néanmoins, lorsque c’est le cas, ceci semble provoquer un amorçage plus précoce des 
fissures de fatigue à faible niveau de contrainte. 
 
Figure 1-33 : Comparaison du ratio ΔσNaCl /Δσair d’un alliage 5083 H111 et d’un alliage UFG 
Al-7,5Mg en milieu marin naturel [139]. 
D’autres auteurs comme Yamasaki et al. ont étudié le comportement en 
fatigue-corrosion du cuivre pur (99,96 %) mis en forme par 8 passes ECAP Route C. Ils mettent 
en évidence des mécanismes d’endommagement en fatigue-corrosion différents après ECAP : 
le matériau initial est sensible à un endommagement en fatigue-corrosion de type 
transgranulaire tandis que le matériau UFG est sensible à un endommagement 
intergranulaire. La Figure 1-34 schématise les hypothèses avancées par les auteurs pour 
expliquer le comportement particulier du matériau UFG :  
1. Lors des premiers cycles, le matériau subit un adoucissement cyclique de part une 
restauration des dislocations et une croissance anormale des grains ; 
2. Des structures de bandes de glissement persistantes se forment dans les grains 
grossiers, menant à une rupture du film passif ; 
3. Les joints de grains fraichement exposés sont finalement sélectivement attaqués par 
l’environnement ce qui entraine l’amorçage des fissures de fatigue au niveau de ces 
interfaces [141]. 






Figure 1-34 : Schématisation de l’interaction corrosion-déformation durant l’endommagement par 
fatigue-corrosion de cuivre pur déformé par ECAP.  
L’influence des SPD sur les propriétés en service des alliages 1xxx et 6xxx est donc 
complexe mais demeure intimement liée aux modifications microstructurales générées par les 
procédés. Devant le peu de données existant aujourd’hui dans la littérature, il est encore 
difficile de comprendre réellement l’impact du procédé ECAP sur la résistance à la corrosion 
et la durée de vie en fatigue et en fatigue-corrosion des alliages d’aluminium. Cependant, le 
rôle prépondérant de paramètres microstructuraux tels que la taille de grains, la nature des 
interfaces et l’état de précipitation sur les mécanismes d’endommagement en corrosion et en 
fatigue-corrosion a été mis en évidence. Ainsi, un intérêt particulier leur sera porté au cours 
de ce travail. 
  





IV. Conclusion générale du Chapitre 1 
Il apparaît maintenant clair que la problématique de cette étude est double : 
1. D’une part, l’introduction de l’aluminium au sein du système de distribution électrique 
des véhicules automobiles va mener à un certain nombre de défis scientifiques. En 
effet, les résultats de la littérature ont montré que les alliages de la série 1xxx et 6xxx 
étaient sensibles à des endommagements de type corrosion et fatigue-corrosion. Ces 
derniers sont liés à une microstructure particulière constituée de particules 
intermétalliques grossières et/ou de précipités fins qui vont directement ou 
indirectement intervenir dans les mécanismes d’endommagement en service des 
câbles électriques. Les études réalisées sur l’influence de l’environnement aqueux sur 
les propriétés en corrosion et fatigue-corrosion des alliages d’aluminium ont souligné 
l’importance des variables associées à l’environnement automobile dans le 
dimensionnement des faisceaux électriques ; 
2. D’autre part, l’introduction d’une nouvelle étape de mise en forme par ECAP au sein 
du procédé d’obtention des fils fins ou « busbar » en aluminium génère elle aussi un 
grand nombre de questionnements. De nombreux auteurs ont ainsi mis en évidence le 
rôle prépondérant des déformations plastiques sévères sur les propriétés en service des 
alliages 1xxx et 6xxx en relation avec les modifications microstructurales résultantes. 
Les paramètres microstructuraux critiques associés au procédé ECAP tels que la taille 
et la morphologie des grains ou encore la texture cristallographique et la nature des 
interfaces ont été identifiés. Enfin, de nombreuses études focalisées sur les conditions 
de mise en forme par ECAP ont permis de mettre en évidence la diversité des 
microstructures et comportements en corrosion et fatigue-corrosion générés. Elles 
démontrent ainsi l’importance d’une optimisation du procédé en lien avec 
l’application considérée ici.  
  





V. Schéma-Synthèse : Durabilité des alliages 1xxx et 6xxx et 
influence des SPD sur les propriétés en service de ces alliages 
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I. Présentation des différents alliages d’aluminium de l’étude et 
des procédés ECAP utilisés 
1. Alliages de l’étude 
Les matériaux étudiés dans ce travail sont 2 alliages d’aluminium issus de 2 séries 
différentes : une série 1xxx et une série 6xxx. Une analyse par ICP Spark-OES a été réalisée au 
laboratoire Dubois en Suisse afin d’identifier la composition chimique des alliages étudiés 
(Figure 2-1), cette information n’ayant pas été donnée par les fournisseurs de matière. 
  
Figure 2-1 : Analyse chimique élémentaire par ICP Spark-OES. 
La composition chimique exprimée ici en pourcentage massique nous permet 
d’identifier la nature des alliages 1xxx et 6xxx (Tableau 2-1) : ainsi, le premier serait un alliage 
1350, le second un alliage 6101. 
 
Tableau 2-1 : Composition chimique élémentaire des alliages 1350 et 6101 (en % massique) [142]. 
Si Fe Cu Mn Mg Cr Zn B Autres
1350 0,10 0,40 0,05 0,01 0,01 0,07 0,05 0,10
6101 0,30-0,70 0,50 0,10 0,03 0,35-0,8 0,03 0,10 0,06 0,10






2. Procédés ECAP 
Comme expliqué dans le Chapitre 1, le procédé de déformation plastique sévère retenu 
pour améliorer les propriétés des alliages considérés dans cette étude est un procédé 
Equal-Channel Angular Pressing Conform (ECAP-C). Le principe de ce procédé ayant déjà été 
explicité dans la premier chapitre de ce manuscrit, il ne sera pas rappelé ici. Quatre méthodes 
différentes, toutes basées sur le procédé ECAP, ont été utilisées pour mettre en forme les 
alliages de cette étude.  
a.  Méthode 1 : ECAP-RR (Alliage 6xxx) 
Cette première méthode a été exclusivement employée pour l’alliage 6xxx. Elle consiste 
en deux passages de déformation à une vitesse de 2,04 mm.s-1 avec une rotation de 90 ° entre 
chaque passe (Route Bc). La température des barreaux est de 25 °C en entrée et 30-34 °C en 
sortie.  
Pour cette étude, l’angle d’intersection (Figure 2-2) est de 120 ° et la déformation 
imposée à chaque passage est de 1,15. 
 
Figure 2-2 : Schéma de principe du procédé ECAP-C [143]. 
Dans le cas particulier de ce procédé, une matrice à base rectangulaire a dû être utilisée. 
Ainsi, en sortie de la machine, les échantillons ne présentent plus une section circulaire mais 
une section rectangulaire (Figure 2-3).  






Figure 2-3 : Échantillons d'alliage 6xxx avant et après le procédé ECAP-RR. 
b.  Méthode 2 : ECAP-RH (Alliage 6xxx) 
Cette méthode est elle aussi exclusive à l’alliage 6xxx. Elle consiste en une passe à 
température ambiante et une passe à haute température avec une rotation de 90 ° entre les 
deux passages. Les deux passes de déformation ont, ici aussi, été réalisées à une vitesse de 
2,04 mm.s-1.  
En ce qui concerne la deuxième passe, la température d’entrée du barreau est de 110 °C 
tandis que sa température de sortie est comprise entre 150 °C et 158 °C.  
c.  Méthode 3 : ECAP-4P (Alliages 1xxx et 6xxx) 
Cette méthode consiste en 4 passes de déformation avec une rotation de 90 ° entre 
chaque passe (Tableau 2-2). Elle a été utilisée à la fois pour l’alliage 6xxx et l’alliage 1xxx. 
Cependant, elle diffère selon l’alliage considéré. Tous les résultats obtenus avec ce procédé ont 
été décrits en annexe uniquement (Annexes A et D). 
 
Tableau 2-2 : Températures des passes de déformation lors du procédé ECAP-4P (en °C). 
6xxx 1xxx
1ère passe <50 <50
2ème passe 130-150 <50
3ème passe 180-200 180-200
4ème passe <50 120





d. Méthode 4 : MS+ECAP-4P (Alliage 6xxx) 
Cette dernière méthode est identique à la 3ème méthode. Cependant, un traitement de 
mise en solution à 550 °C pendant une heure suivi d’une trempe à l’eau tempérée pendant 
8 min a été appliqué à l’alliage 6xxx avant de mettre en œuvre le procédé ECAP-4P. 
Comme pour la méthode 3, par souci de concision, la méthode 4 ne sera pas traitée 
dans le corps de ce manuscrit. Le lecteur pourra se référer à l’Annexe D pour les résultats 
concernant cette méthode  
3. Traitements thermiques 
Dans le Chapitre 5 de ce manuscrit, l’effet des traitements thermiques sur la 
microstructure et le comportement en corrosion de l’alliage 6xxx en lien avec l’influence des 
procédés ECAP sera abordé. Pour parvenir à ces résultats, différents traitements thermiques 
ont été appliqués. Pour plus de clarté, le détail de chacun de ces traitements sera exposé 
directement dans le Chapitre 5. 
Les traitements de mise en solution ont été réalisés dans une étuve de la marque 
Naberterm. Tous les traitements de mise en solution ont été suivis d’une trempe à l’eau 
tempérée pendant 8 min.  
Les traitements de vieillissement thermique ont été réalisés dans un four de la marque 
Carbolite. Tous les traitements de vieillissement ont été suivis d’une trempe à l’air à 
température ambiante. 
  





II.  Techniques et méthodes expérimentales 
1. Techniques et méthodes de caractérisation de la microstructure et des 
propriétés mécaniques en traction et dureté 
a.  Caractérisation de la microstructure 
i. Microscopie Optique (MO)  
La microscopie optique a permis de caractériser la précipitation grossière ainsi que la 
taille de grains pour certains échantillons.  
Les microscopes optiques utilisés dans ce travail sont un appareil de marque Olympus 
modèle PMG3 et un appareil de marque Nikon modèle MA200. Avant toute observation, il est 
nécessaire de préparer l’état de surface des échantillons afin de faciliter le traitement des 
images. Pour ce faire, tous les échantillons ont d’abord été polis à l’aide de papiers de carbure 
de silicium de grades décroissants (1200 puis 2400 SiC). Ensuite, la finition a été réalisée à la 
pâte diamantée 6 µm, 3 µm, 1 µm et ¼ µm sur draps durs et souples. Enfin, une dernière étape 
consistant en un polissage très fin à la silice colloïdale (OPS) permet d’éliminer les dernières 
rayures. Cette dernière solution étant très réactive notamment au niveau des particules 
intermétalliques grossières, il est préférable de limiter la durée de cette étape (30 s maximum). 
Entre chaque papier ou drap, les échantillons sont rincés à l’éthanol au bac à ultrasons afin 
d’enlever le maximum de résidus de polissage et d’éviter de polluer les draps suivants. Cette 
préparation permet de caractériser l’état de précipitation des échantillons. Néanmoins, afin 
d’observer la taille de grains, il est généralement nécessaire d’ajouter une étape 
supplémentaire consistant en une attaque chimique ou électrolytique de la surface afin de 
révéler la structure de grains. Dans le cas des alliages à l’état d’ébauche, aucune attaque n’a 
permis de révéler la taille de grains des échantillons. Dans le cas des états remis en solution, 
une attaque à l’acide tétrahydrofluroroborique (HBF4) pendant 40 s (2 fois 20 s) a permis 
d’observer la structure de grains des échantillons en lumière polarisée. 
Notons que la microscopie optique a aussi été utilisée afin de caractériser 
l’endommagement à l’issue des essais de corrosion. Dans ce cas bien entendu, les échantillons 
ont été préparés avant les essais de corrosion en suivant une méthodologie identique à celle 
indiquée ici à l’exception de l’étape de polissage fin à l’OPS qui a été supprimée et des étapes 
de rinçage à l’éthanol qui ont été remplacées par des rinçages à l’eau distillée. 





ii. Microscopie Électronique à Balayage (MEB) 
Afin de caractériser plus finement la microstructure des alliages, il est nécessaire 
d’utiliser une technique permettant d’observer la surface des échantillons à une échelle bien 
inférieure à celle du microscope optique. Pour ce faire, la microscopie électronique à balayage 
est utilisée. A l’aide d’un tel appareil couplé à un détecteur EDS Bruker Quantax et à un logiciel 
d’analyse d’images (ImageJ), il est possible de déterminer des données quantitatives vis-à-vis 
de l’état de précipitation comme la fraction surfacique couverte par les particules 
intermétalliques grossières, leur distribution en taille et leur composition chimique. Afin de 
déterminer la surface couverte par les IMCs, une analyse d’images obtenues à l’aide du 
détecteur d’électrons rétro-diffusés a été réalisée à l’aide du logiciel ImageJ. Pour chaque 
échantillon, la moyenne cumulée de fraction de surface couverte par les IMCs a été calculée à 
chaque nouvelle image jusqu’à stabilisation de sa valeur (environ 25 à 30 images nécessaires 
en fonction de l’échantillon considéré). L’appareil utilisé ici est un microscope Quanta450 de 
la marque FEI. Les échantillons ont été préparés suivant la même gamme de polissage que 
celle utilisée pour les observations au microscope optique. Seule l’étape de polissage à l’OPS a 
été supprimée afin de limiter le plus possible le déchaussement des particules intermétalliques 
grossières.  
iii. Microscopie Électronique à Balayage couplée à une analyse par Diffraction d’Électrons 
Rétro-Diffusés (EBSD) 
La technique EBSD (Electron Back-Scattered Diffraction en anglais) nécessite 
l’utilisation d’un détecteur supplémentaire au sein du MEB. Elle permet notamment de 
déterminer la taille de grains et la nature des interfaces ainsi que de caractériser la texture 
cristallographique au sein d’un matériau polycristallin. Elle constitue aussi un moyen précis 
pour évaluer la désorientation interne au sein d’un matériau. Elle est donc particulièrement 
utile dans le cas des matériaux mis en forme par SPD. Le principe de la méthode étant constitué 
de plusieurs étapes complexes, il ne sera pas détaillé ici. Le lecteur peut, si nécessaire, se référer 
à des ouvrages de référence [144].  
Nous insisterons ici uniquement sur les conditions dans lesquelles les mesures ont été 
faites pour l’étude qui nous concerne. La qualité des cartographies EBSD dépend en partie de 
la préparation de surface. En effet, il faut réduire le plus possible l’écrouissage de surface qui 
perturbe fortement le paysage cristallographique et peut induire un mauvais contraste de 
bande menant à une indexation approximative des lignes de Kikuchi. Pour éviter ces 





problèmes, les échantillons ont été préparés suivant la même gamme de polissage que celle 
présentée précédemment. La dernière étape de finition a été allongée à 1,5 min afin de réduire 
l’écrouissage de surface sans pour autant exacerber la dissolution de la matrice autour des 
particules intermétalliques grossières. Les analyses EBSD ont été effectuées au centre de 
micro-caractérisation Raimond Castaing à l’aide d’un appareil JEOL JSM 7100F équipé d’une 
caméra NordLys Nano EBSD sous une tension d’accélération de 20 kV et un faisceau de 
courant incident de 12,5 nA.  Toutes les observations ont été effectuées avec l’aide d’Arnaud 
Proietti, Ingénieur de recherche au centre Castaing.  
Pour chaque échantillon, deux types de cartographies ont été réalisés en fonction de 
l’information recherchée : 
- pour déterminer la texture cristallographique globale de l’alliage, une zone de 600 µm 
par 450 µm a été analysée avec un pas de 0,5 µm (avec un grandissement de x200). Des 
cartographies d’orientation et des figures de pôles ont été obtenues à partir des 
analyses ; 
- pour déterminer précisément la taille de grains et la nature des interfaces, une zone de 
120 µm par 95 µm a été analysée avec un pas de 0,07 µm (avec un grandissement de 
x1000). Le critère de désorientation qui a été choisi pour différencier un joint de grains 
d’un sous-joint de grains est un angle de désorientation de 10 °. Ainsi, un sous-joint de 
grains est défini comme une interface séparant deux sous-grains dont la désorientation 
est comprise entre 2 et 10 °. Seuls les grains avec un diamètre équivalent supérieur à 
200 nm ont été pris en compte dans le calcul de la taille de grains. Une quantité 
minimale de 1000 grains a été analysée pour chaque échantillon.  
Les données EBSD ont été exploitées à l’aide des logiciel ATEX et Channel5 en accord avec la 
norme ASTM Standard E2627.  
iv. Microscopie Électronique à Transmission (MET) 
La microscopie électronique à transmission est une technique de caractérisation 
permettant d’observer la précipitation fine, les joints de grains ou sous-joints de grains par 
exemple. Couplée à une analyse par diffraction des électrons, elle permet notamment de 
déterminer la structure cristallographique des phases en présence ainsi que leur 
stœchiométrie. L’appareil utilisé dans le cadre de ces travaux est un MET JEOL JEM 2100F 
équipé d’un détecteur EDS situé au Centre de micro-caractérisation Raimond Castaing à 





Toulouse. Toutes les analyses ont été réalisées par Alessandro Pugliara, Ingénieur de 
recherche au centre Castaing. 
Le MET nécessite une préparation spécifique en comparaison des techniques 
précédentes. En effet, afin d’assurer la bonne transmission des électrons à travers l’échantillon, 
il faut au préalable l’amincir. Pour ce faire, un polissage mécanique sur papiers SiC jusqu’au 
grade 4000 a été réalisé afin d’obtenir des lames d’une épaisseur finale d’environ 80 µm. 
Ensuite, des disques de 3 mm de diamètre ont été découpés dans cette lame à l’aide d’une 
poinçonneuse adaptée. Enfin, une dernière étape de polissage électrolytique a été réalisée en 
appliquant une différence de potentiel de 20 V dans une solution composée de 900 mL de 
méthanol et 300 mL d’acide nitrique à -15 °C. Le voisinage de la zone attaquée constitue la 
zone d’observation au MET. 
v. Automated Crystallographic Orientation Mapping (ACOM-TEM) 
Dans l’objectif d’évaluer l’impact des particules intermétalliques grossières sur les 
mécanismes de dissolution de la matrice avoisinante, des analyses ACOM-TEM ont été 
réalisées à l’aide d’un microscope JEOL 2100F et d’un dispositif ASTAR installés au sein du 
laboratoire SiMaP de Grenoble. Ces analyses ont été effectuées avec l’aide de Muriel Veron et 
Edgar Rauch, Enseignants-Chercheurs à Grenoble INP Phelma.  
Cette technique permet l’acquisition et l’indexation d’un grand nombre de clichés de 
diffraction au sein d’un MET. Elle possède l’avantage de permettre la caractérisation de la 
nature des interfaces et de l’orientation des grains avec une très grande résolution (équivalente 
à la taille du faisceau) pour des temps de mesure nettement inférieurs à ceux de l’EBSD. Cette 
méthode permet de plus de s’affranchir des effets de la déformation notamment en surface 
des échantillons sur le contraste des lignes de Kikuchi par exemple.  
Dans ce travail, plusieurs tailles de champs ont été choisies allant de 4 µm x 4 µm à 
12 µm x 12 µm. Toutes les cartographies ont été réalisées avec un pas de 20 nm. Les échantillons 
utilisés pour cette technique ont été préparés exactement de la même manière que ceux utilisés 
pour les observations MET.  
vi. La Calorimétrie Différentielle à Balayage (DSC ou Differential Scanning Calorimetry en 
anglais) 
Lorsque l’on étudie des alliages à durcissement structural comme les alliages de la série 
6xxx, il peut être intéressant d’étudier les transformations de phases qui peuvent avoir lieu 





durant le vieillissement thermique du matériau. La DSC permet d’étudier ces transformations 
en mesurant le flux de chaleur issu de l’échantillon en fonction du temps et de la température 
appliquée. Pour ce faire, un échantillon de référence est généralement utilisé. Dans le cas de 
cette étude, un creuset en acier inoxydable vide a été utilisé comme échantillon de référence. 
L’échantillon d’intérêt a quant à lui été placé dans un autre creuset identique. Lorsqu’une 
transformation de phase a lieu dans le matériau d’étude, un dégagement ou une absorption 
de chaleur est mesurée. Les phénomènes exothermiques sont généralement associés à la 
formation de phases cristallines tandis que les phénomènes endothermiques sont associés à 
une dissolution de ces mêmes phases. A l’aide de ces analyses, les températures de début de 
précipitation des phases formées pendant le vieillissement des alliages 6xxx peuvent ainsi être 
déterminées. 
Dans le cadre de cette étude, l’appareil utilisé est un modèle NETZCH DSC 204 situé 
dans les locaux du CIRIMAT-ENSIACET. Pour chaque analyse, une rampe en température de 
25 °C à 500 °C a été appliquée avec un pas de 10 °C.min-1 puis les échantillons ont ensuite été 
refroidis jusqu’à 25 °C à la même vitesse. Les échantillons ont été usinés sous forme de disques 
de 5 mm de diamètre et 2 mm d’épaisseur (environ 80 mg). Avant chaque mesure, une 
détermination de la ligne de base de l’appareil a été réalisée en effectuant une mesure avec les 
deux creusets vides. Les valeurs mesurées par la suite ont été corrigées de cette ligne de base. 
Toutes les mesures ont été répétées deux fois afin de s’assurer de la reproductibilité des 
résultats obtenus. Ces analyses DSC ont été réalisées avec l’aide de Nicolas Caussé, Maître de 
Conférences au laboratoire CIRIMAT.  
b.  Caractérisation des propriétés mécaniques en traction et dureté 
i. Essais de micro-dureté Vickers  
Afin de caractériser les propriétés mécaniques des alliages, des mesures de micro-
dureté Vickers ont été réalisées à l’aide d’un micro-duromètre Tukon 1202 équipé d’une pointe 
diamant Vickers. La charge appliquée a été choisie en fonction de la taille de grains des 
échantillons analysés. Pour toutes les mesures, une quantité minimale de 100 grains a été prise 
en compte dans le volume de chaque indent afin de s’assurer de la représentativité des 
mesures de micro-dureté.  La méthode utilisée est une filiation réalisée d’un bord à l’autre de 
chaque échantillon (Figure 2-4). La filiation consiste en une matrice constituée de 5 colonnes et 
n lignes (le nombre n de lignes dépendant du diamètre de l’échantillon). Une distance 





minimale égale à 2,5 fois le diamètre des indents a été choisie comme distance séparant tous 
les indents de dureté.   
 
Figure 2-4 : Schéma de principe de la filiation de micro-dureté réalisée sur tous les échantillons 
d'alliage 1xxx et 6xxx. 
Avant les mesures, les échantillons sont polis suivant la même gamme de polissage que 
celle utilisée pour les observations au microscope optique.  
ii. Essais de traction 
Pour déterminer l’influence de l’ECAP sur les propriétés en traction des alliages 1xxx 
et 6xxx, des essais de traction ont été réalisés à l’air (à température ambiante) à l’aide d’une 
machine MTS Insight équipée d’un capteur de force de 30 kN à une vitesse de déformation de 
10-3 s-1. La géométrie des éprouvettes utilisées pour ces essais est présentée dans la Figure 2-5.  
 
Figure 2-5 : Géométrie des éprouvettes de traction. 
Les éprouvettes de traction ont été polies à l’aide d’un tour mécanique suivant la même 
gamme de polissage que les échantillons MEB à l’exception de l’étape de finition à l’OPS.  





2. Techniques et méthodes de caractérisation du comportement 
électrochimique 
Toutes les méthodes décrites dans ce paragraphe ont été mises en oeuvre à l’aide d’un 
potentiostat Bio-Logic VSP-128.   
a. Mode opératoire et préparation des électrodes 
Pour caractériser le comportement électrochimique du matériau, un montage à 
3 électrodes a été utilisé : une électrode de référence au calomel saturée (ECS) ou RedRod 
(munie d’une allongé en verre), une contre-électrode de platine et l’électrode de travail 
constituée du matériau d’étude (Figure 2-6). L’électrolyte choisi pour étudier le comportement 
des matériaux est une solution aqueuse de chlorure de sodium de concentration 0,5 mol.L-1. 




Figure 2-6 : Schéma de principe de la cellule à 3 électrodes utilisée pour la caractérisation du 
comportement en corrosion des matériaux de l’étude. 
Un soin particulier a été apporté à la préparation des électrodes de travail. Pour réaliser 
ces dernières, un fil mono-brin en cuivre a été fixé sur les échantillons qui ont ensuite été 
enrobés à froid dans une résine époxy. L’enrobage des éprouvettes a été réalisé entièrement 
sous vide afin de limiter la présence d’interstices à l’interface métal-résine pouvant conduire 
Contre-électrode 
(Platine)
Electrode de référence (ECS)
Solution électrolytique
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à un endommagement de type corrosion caverneuse. Deux types d’échantillons ont été 
étudiés : 
1. Des sections transverses d’un diamètre de 9,5 mm et de 10 mm de côté dans le cas des 
barreaux cylindriques et des barreaux parallélépipédiques, respectivement ;  
2. Des sections longitudinales rectangulaires de 9,5 (10) x 10 mm.  
La préparation de surface réalisée sur ces électrodes est identique à celle utilisée pour 
les échantillons MEB. Seule la dernière étape de polissage à l’OPS a été supprimée car elle 
génère une dissolution légère de la matrice au niveau des particules grossières. De plus, seule 
de l’eau distillée a été utilisée comme lubrifiant lors du polissage et nettoyant afin de ne pas 
modifier la réactivité de la surface des échantillons. 
b. Techniques électrochimiques stationnaires 
i. Chronopotentiométrie 
La Chronopotentiométrie ou mesure d’OCP (Open Circuit Potential) consiste en une 
mesure du potentiel libre de l’alliage en fonction du temps d’immersion. Toutes les mesures 
ont été réalisées avec un pas de 5 secondes et ont été reproduites dans les mêmes conditions 
au moins 3 fois. 
ii. Voltampérométrie 
La Voltampérométrie ou Linear Sweep Voltammetry consiste à imposer un potentiel 
variable entre l’électrode de travail et l’électrode de référence et à mesurer la réponse en 
courant de l’échantillon. Les courbes de polarisation cathodiques et anodiques ont été 
obtenues successivement ou séparément avec une vitesse de balayage lente de 250 mV.h-1. Ces 
mesures ont toutes été répétées au moins 3 fois afin de s’assurer de la répétabilité des résultats.  
c. Techniques et méthodes de caractérisation morphologique de l’endommagement en corrosion 
Afin d’évaluer l’endommagement en corrosion en surface et en volume au sein des 
alliages de l’étude, diverses méthodes ont été utilisées.  
Tout d’abord, toutes les mesures électrochimiques ont été suivies d’observations des 
échantillons au microscope optique et au microscope électronique à balayage. 





Ensuite, des mesures plus spécifiques ont été réalisées. Ainsi, des échantillons ont été 
corrodés par polarisation à une densité de courant donnée pendant une durée fixe. Dans ce 
cas, les échantillons ont été immergés en milieu NaCl 0,5 M, maintenus à l’OCP pendant 5 min 
puis polarisés à 100 µA.cm-2, 1 mA.cm-2 ou 7 mA.cm-2 pendant 10 min afin de comparer la 
propagation des piqûres pour une même quantité de charges circulant à travers les 
échantillons.  
Dans un premier temps, afin de caractériser l’endommagement en surface des 
différents alliages et états métallurgiques considérés, une campagne d’analyse d’images a été 
effectuée. Un total de 25 images obtenues au microscope optique a été analysé pour tous les 
échantillons à l’aide du logiciel ImageJ. Un seuillage pertinent a permis de déterminer la 
proportion de surface occupée par les piqûres ainsi que la densité de piqûres.  
Dans un second temps, afin d’évaluer l’endommagement en profondeur, des mesures 
ont été réalisées à partir d’observations au microscope confocal. L’appareil qui a été utilisé 
pour cette étude est un Sensofar S Neox installé dans les locaux du CIRIMAT. Les résultats 
obtenus ont été analysés à l’aide du logiciel Gwyddion Analysis. Cet outil a permis de 
déterminer les valeurs de profondeur moyenne des piqûres de corrosion.  
Pour finir, afin d’étudier l’influence des déformations locales de la matrice entourant 
les particules intermétalliques grossières sur les mécanismes de propagation des piqûres de 
corrosion, une analyse par TKD (Transmission Kikuchi Diffraction en anglais) a été mise en 
œuvre. Pour cette analyse, seule la section longitudinale de l’état d’ébauche a été considérée. 
Les échantillons sont des lames MET préparées de la même manière que les échantillons 
obtenus par la méthode de préparation décrite dans le paragraphe II.1.a.iv. Les analyses TKD 
ont consisté en l’acquisition de cartographies d’orientation à fort grandissement (12 µm x 
6 µm) avec un pas de 40 nm. Les observations ont été réalisées avant immersion, après 12 h 
d’immersion en milieu NaCl 3 M et après 24 h d’immersion en milieu NaCl 3 M des lames 
MET. Le post-traitement des images a été réalisé en utilisant la même méthodologie que celle 
décrite dans le paragraphe II.1.a.iii. Ces analyses ont été réalisées avec l’aide d’Arnaud Proietti, 
Ingénieur de recherche au centre Castaing.   





3. Techniques et méthodes de caractérisation du comportement en 
fatigue et fatigue-corrosion 
a.  Essais de fatigue à l’air 
i.  Essais sans pré-corrosion 
Tous les essais de fatigue ont été réalisés à l’aide d’une machine de fatigue BOSE 
ElectroForce 3330 (TA instruments) équipée d’une cellule de force de capacité 3,3 kN. 
L’acquisition des données a ensuite été assurée par le logiciel WinTest. 
Les paramètres suivants ont été choisis pour les essais : 
1. Une fréquence de sollicitation égale à 50 Hz : cette fréquence a été sélectionnée au 
regard des gammes de fréquences employées chez LEONI et des études précédentes 
réalisées sur le même type d’alliages pour le même type d’applications [8] ; 
2. Un rapport de charge R = 
𝜎𝑚𝑖𝑛
𝜎𝑚𝑎𝑥
 = 0,1 ; 
3. Un chargement de type sinusoïdal. 
Au moins 2 niveaux de contraintes ont été considérés pour tous les alliages et tous les 
états métallurgiques de l’étude. 
Enfin, une géométrie toroïdale a été choisie pour les éprouvettes d’essais (Figure 2-7). 
Cette géométrie permet de localiser la contrainte au centre de l’éprouvette et ainsi d’assurer la 
rupture à cet endroit précis ; ceci permet de limiter l’influence des éventuels défauts dus à une 
mauvaise préparation de surface, dans les congés par exemple. La section des éprouvettes a 
été déterminée en tenant compte des limitations géométriques de la matière fournie et de la 
représentativité des microstructures testées.  
Les essais de fatigue nécessitent une préparation très rigoureuse de l’état de surface 
afin de réduire l’influence des défauts issus de l’usinage. Pour cela, toutes les éprouvettes ont 
été polies au tour avant essai avec la gamme de polissage suivante : 
1. Polissage grossier aux papiers SiC 1200, 2400 et 4000 permettant de supprimer les 
rayures d’usinage les plus profondes ; 
2. Polissage fin 3 µm, 1 µm et ¼ µm permettant d’obtenir un état poli miroir. 
Le diamètre des éprouvettes a été choisi à l’issue du polissage. Afin d’éviter 
d’introduire de nouveaux défauts de surface lors de la mesure, le diamètre a été mesuré à 





l’aide d’un appareil photo, d’une échelle graduée et du logiciel ImageJ. Plusieurs mesures ont 
été réalisées en tournant l’éprouvette à chaque fois afin de tenir compte des éventuelles 
asymétries pouvant introduire des erreurs sur la valeur du diamètre mesurée.  
 
Figure 2-7 : Géométrie des éprouvettes de fatigue (Norme NF EN ISO 11782-1). 
ii. Essais avec pré-corrosion 
Afin de caractériser l’influence d’un endommagement en pré-corrosion des matériaux 
de l’étude sur leur comportement en fatigue, des essais de fatigue sur des éprouvettes 
pré-corrodées ont été réalisés. Le mode opératoire et l’appareillage employés sont identiques 
à ceux utilisés pour les essais réalisés sur éprouvettes saines. 
Les essais de pré-corrosion ont tous été réalisés en milieu NaCl 0,5 M. Afin de limiter 
la zone exposée au milieu, toutes les éprouvettes ont été masquées sur une surface définie à 
l’aide de deux couches protectrices (Figure 2-8) : 
1. Une couche de vernis pour limiter la pénétration d’hydrogène ; 
2. Une couche de silicone CAF 4 au-dessus pour empêcher le contact entre l’électrolyte et 
la surface vernie. 
Ainsi, seule une zone de 1 cm de long a été exposée au milieu agressif.  






Figure 2-8 : Masquage des éprouvettes de pré-corrosion. 
Trois conditions de pré-corrosion ont été choisies : 
1. PC72h : pré-corrosion pendant 72 h en milieu NaCl 0,5 M au potentiel de corrosion. 
Cette condition a permis d’évaluer l’influence de l’ECAP sur la sensibilité de l’alliage 
à la pré-corrosion ; 
2. PCP : pré-corrosion pendant 10 min en milieu NaCl 0,5 M à 7 mA.cm-2. Cette condition 
a permis d’étudier l’influence de la géométrie des défauts sur le comportement en 
fatigue de l’alliage 6xxx avant et après ECAP ; 
3. PC1h30 : pré-corrosion pendant 1,5 h en milieu NaCl 0,5 M au potentiel de corrosion. 
Cette dernière condition, en complément des essais PC72h, a permis d’étudier l’effet 
de la durée de pré-corrosion sur le comportement en fatigue de l’alliage avant et après 
ECAP.   
b.  Essais de fatigue-corrosion 
Les essais de fatigue-corrosion ont été réalisés dans une cellule de fatigue-corrosion 
installée directement sur la machine de fatigue. Cette cellule a été entièrement mise au point 
dans le cadre de la thèse d’Adrien Laurino au CIRIMAT [8]. 
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Figure 2-9 : (a) Schéma représentatif et (b) photo du montage expérimental des essais de 
fatigue-corrosion. 
La Figure 2-9 représente les différents éléments du montage expérimental des essais de 
fatigue-corrosion : 
1. La cellule de fatigue-corrosion en plexiglass est installée directement sur la machine de 
fatigue et permet de laisser libre le mouvement du mors mobile tout en assurant 
l’étanchéité du système ; 
2. La pompe péristaltique permet de maintenir une circulation constante de l’électrolyte 
dans la cellule (à une vitesse de 300 tours par minute) ; 
3. L’échangeur double paroi en circuit avec un thermostat JULABO permet de maintenir 
la température de l’électrolyte à 25 °C. 
La géométrie et la préparation des éprouvettes sont identiques à celles des essais 
décrits précédemment. La zone exposée à l’électrolyte est elle aussi identique à celle choisie 
pour les essais de pré-corrosion. Enfin, les conditions de sollicitation (fréquence, rapport de 














III. Schéma-Synthèse : Matériaux, Techniques et Méthodes 
Expérimentales utilisés dans cette étude 
 
Figure 2-10 : Schéma-Synthèse du Chapitre 2.
Alliage 6xxx
Mis en solution à 550 °C 
pendant 1 h
Ebauche cylindrique 
(extrudée à 9,5 mm)
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L’objectif de ce chapitre est de comprendre comment le procédé ECAP modifie la 
microstructure de l’alliage 6xxx en lien avec ses propriétés en service (propriétés mécaniques 
en traction et dureté ainsi que résistance à la corrosion). Les paramètres microstructuraux 
critiques permettant d’expliquer l’effet de l’ECAP sur les propriétés en service de l’alliage 
Al-Mg-Si seront identifiés au cours de cette étude. 
I.  Influence de l’ECAP sur la microstructure de l’alliage 6xxx 
Il a été démontré dans l’état de l’art que, parmi tous les paramètres microstructuraux 
influencés par le procédé ECAP, la structure de grains, la texture cristallographique et l’état 
de précipitation constituaient les témoins les plus marquants de l’effet de ce procédé sur la 
microstructure du matériau. C’est pourquoi ils font l’objet de ce premier paragraphe. 
1. Morphologie des grains et nature des interfaces 
a. Taille et morphologie des grains 
Les cartographies d’orientation obtenues pour les sens transverse et longitudinal des 
états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH sont données dans la Figure 3-1. Dans ces 
cartographies, le code couleur permet d’identifier l’orientation cristallographique de chaque 
grain selon la direction d’extrusion (Z et X pour les sections transverses et longitudinales, 
respectivement).  
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Figure 3-1 : Cartographies d’orientation (parallèlement à la direction de mise en forme) pour les états 
d’ébauche (a, b), ECAP-RR (d, e) et ECAP-RH (g, h). Les figures (a), (d) et (g) représentent les 
sections transverses tandis que les figures (b), (e) et (h) représentent les sections longitudinales. Les 
figures (c), (f) et (i) représentent les images en contraste de bande avec les joints de grains en noir pour 
les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH respectivement (les tailles de grains moyennes sont 
reportées en dessous de chaque image). 
Dans un premier temps, il est mis en évidence que, pour les trois états considérés ici, 
les grains sont allongés selon la direction de mise en forme dans la section longitudinale. Ceci 
peut s’expliquer par l’effet du procédé d’extrusion durant lequel des dislocations se forment 
et s’arrangent selon des murs de dislocations alignés le long de la direction de mise en forme, 
i.e. dans le sens longitudinal [103,145]. Cette morphologie particulière des grains peut 
introduire de nombreuses difficultés pour caractériser la structure de grains. C’est pourquoi, 
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La Figure 3-1 montre une réduction du diamètre équivalent des grains pendant les 
procédés ECAP-RR et ECAP-RH. Sur la base d’une analyse qualitative des cartographies 
d’orientation uniquement (Figure 3-1 (d), Figure 3-1 (e), Figure 3-1 (g) et Figure 3-1 (h)), l’état 
ECAP-RR semble présenter une taille de grains plus faible que l’état ECAP-RH. De plus, la 
Figure 3-2 (a) met en exergue que la proportion de grains (calculée en considérant le nombre 
de grains) avec un diamètre équivalent inférieur à 1 µm augmente de 31 % et 17 % pour les 
états ECAP-RR et ECAP-RH, respectivement. A l’inverse, la proportion de grains avec un 
diamètre équivalent compris entre 5 et 10 µm diminue de 85 % et 80 % pour ces mêmes états. 
Ainsi, ces premières observations suggèrent un processus d’affinement des grains plus efficace 
durant le procédé ECAP-RR que durant le procédé ECAP-RH.  
 
Figure 3-2 : Distribution en taille des grains pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH (a) 
fraction en nombre et (b) fraction en aire. Les analyses ont été réalisées pour la section transverse des 
échantillons uniquement (ST). 
Cependant, les états d’ébauche et ECAP-RR présentent une structure de grains 
hétérogène en comparaison de l’état ECAP-RH pour lequel plus de 50 % de la surface est 
occupée par des grains avec un diamètre équivalent compris entre 1 et 5 µm (Figure 3-2 (b)). 
La complexité des microstructures étudiées ici apparaît clairement dans la Figure 3-1 (f) et la 
Figure 3-1 (i) correspondant aux images en contraste de bande où sont identifiés les joints de 
grains (en noir) pour les états ECAP-RR et ECAP-RH, respectivement. Dans le cas de l’état 
ECAP-RR, des grains de faible diamètre mais aussi des grains de diamètre plus important sont 
observés. A l’inverse, dans le cas de l’état ECAP-RH, la microstructure est plus homogène avec 
une forte proportion de la surface occupée par des grains de faible diamètre. Ainsi, il semble 
(a) (b)
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que la détermination de la taille de grains pour des microstructures hétérogènes comme celles 
discutées dans ce paragraphe ne peut être limitée à un simple calcul prenant uniquement en 
compte le nombre de grains avec un diamètre équivalent donné. Il semble nécessaire de 
considérer la surface occupée par les grains afin de donner une estimation précise de la taille 
moyenne.  
En appliquant ce principe, la taille moyenne de grains pondérée par l’aire de chaque 
grain a été calculée à l’aide de la formule suivante : 





 Équation 3-1 
avec di et si le diamètre et la surface d’un grain i et ST la surface totale occupée par l’ensemble 
des grains.   
Le diamètre moyen des grains décroit de 24 µm pour l’état d’ébauche à 16 µm pour 
l’état ECAP-RR et 4 µm pour l’état ECAP-RH démontrant ainsi un processus d’affinement plus 
efficace pour le procédé ECAP-RH.  En supposant que ces dernières valeurs soient les plus 
représentatives de la microstructure des différents états, les conclusions alternatives 
concernant la taille de grains, basées sur l’interprétation qualitative des Figure 3-1 (d), Figure 
3-1 (e), Figure 3-1 (g) et Figure 3-1 (h) peuvent s’expliquer par l’impression donnée par le code 
couleur utilisé pour identifier les orientations cristallographiques de chaque grain et non les 
joints de grains en particulier.   
Par ailleurs, la comparaison de ces résultats avec les données de la littérature met en 
évidence l’importance de la méthodologie utilisée pour calculer la taille de grains. En effet, en 
accord avec ces résultats, de nombreuses études ont montré un affinement de la taille de grains 
durant les procédés de déformation plastique sévère (SPD). Ce phénomène résulte à la fois des 
mécanismes de restauration dynamique et de recristallisation dynamique continue (CDRX) 
[146–149]. Le mécanisme CDRX est généralement majoritaire dans le cas des procédés de 
déformation à haute température tandis qu’à basse température, l’affinement de la taille de 
grains est plutôt attribué à une subdivision des grains les plus gros et à une distorsion des 
grains les plus fins [150,151]. De précédentes études ont par ailleurs mis en évidence que 
l’augmentation de la température lors des procédés SPD générait une augmentation notable 
de la taille de grains en comparaison des procédés à basse température [100,152–155]. A titre 
d’exemple, Goloborodko et al. ont pré-déformé des échantillons d’un alliage 7475 pour des 
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taux de déformation allant jusqu’à 12 % et des températures comprises entre 250 °C et 400 °C. 
Ils ont mis en évidence une augmentation de la taille de grains avec la température du procédé 
[100]. A première vue, ces résultats peuvent sembler contradictoires vis à vis de ceux de cette 
étude, puisque la taille de grains est plus faible pour l’état ECAP-RH que pour l’état ECAP-RR. 
Cette contradiction peut d’abord s’expliquer par la méthodologie utilisée pour calculer la taille 
de grains, comme nous venons de l’expliquer. Qui plus est, il semble pertinent de relever que 
les taux de déformation et les températures imposées dans les travaux de Golobordko et al. 
sont bien plus importants que ceux utilisés dans cette étude.  
De manière générale, les résultats de ce paragraphe semblent indiquer un effet peu 
important des procédés ECAP-RR et ECAP-RH sur la taille de grains en comparaison de la 
littérature [87]. L’hypothèse suivante peut être émise : la microstructure déjà fine de l’ébauche 
serait à l’origine du manque d’efficacité des procédés ECAP-RR et ECAP-RH en termes 
d’affinement de la taille de grains.   
b. Nature des interfaces 
La Figure 3-3 (a) montre les fractions relatives d’interfaces de désorientation supérieure 
à 10° (HAGBs) et d’interfaces de désorientation comprise entre 2 et 10 ° (LAGBs) pour chaque 
échantillon considéré dans ce paragraphe. De la même manière que dans le paragraphe 
précédent, de par la forte élongation des grains dans le sens longitudinal, il a été difficile de 
déterminer la densité d’interfaces dans cette section. Par conséquent, seuls les résultats 
obtenus pour les sections transverses seront discutés ici. Il est mis en évidence que la fraction 
relative de HAGBs augmente de 80 % et 147 % pour les états ECAP-RR et ECAP-RH 
respectivement par rapport à l’ébauche. Ces évolutions sont en parfait accord avec les 
conclusions précédentes décrivant un affinement des grains après ECAP et une taille de grains 
moyenne nettement plus faible pour l’état ECAP-RH. En effet, comme expliqué dans la 
littérature, l’affinement des grains au cours des procédés ECAP est directement lié à la 
formation de HAGBs de par les phénomènes de recristallisation explicités plus haut 
[105,152,156].  
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Figure 3-3 : (a) Fraction relative de HAGBs et LAGBs ; (b) longueur totale de toutes les interfaces, des 
HAGBs et des LAGBs. Les analyses ont été réalisées pour les sections transverses des états d’ébauche, 
ECAP-RR et ECAP RH. 
Afin de confirmer ces résultats et d’éviter des problèmes d’identification des grains, les 
longueurs totales d’interfaces ont été calculées pour chaque échantillon (Figure 3-3 (b)). Une 
augmentation de la longueur totale d’interfaces est constatée après ECAP, en particulier après 
le procédé ECAP-RH. De plus, les longueurs totales de HAGBs et LAGBs augmentent 
notablement dans les états ECAP-RR et ECAP-RH en comparaison de l’état d’ébauche, avec 
une évolution plus marquée dans l’état ECAP-RH. Ces résultats mettent clairement en 
évidence le rôle prépondérant de l’élévation de la température durant le procédé ECAP-RH. 
Cette dernière a permis d’activer un phénomène de recristallisation homogène menant à 
l’obtention de grains fins recristallisés. Cependant, la température n’était pas assez importante 
pour permettre la croissance des grains. A l’issue du procédé ECAP-RR, du fait d’une 
température moins élevée durant les étapes de déformation, une microstructure plus 
hétérogène est obtenue témoignant probablement de mécanismes de recristallisation 
incomplets. Les grains fins observés dans ce dernier état sont soit formés par un processus de 
recristallisation soit issus d’une subdivision des grains les plus gros durant la déformation.  
2. Texture cristallographique 
Les figures de pôle obtenues pour les sections transverses et longitudinales des états 
d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH sont rassemblées dans la Figure 3-4. En accord avec la Figure 
3-1, un effet important du procédé ECAP sur la texture globale de l’alliage est observé. L’état 




ECAP-RR ECAP-RHEbauche ECAP-RR ECAP-RHEbauche
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parallèles à l’axe d’extrusion. Cette micro-texture particulière est caractéristique des alliages 
d’aluminium mis en forme par extrusion comme expliqué dans le Chapitre 1 de ce manuscrit 
[110–112]. Ici, la composante majoritaire est la direction <111> tandis que la composante 
minoritaire est la direction <100>. Cette distribution d’orientation a déjà été observée dans des 
études antérieures pour des alliages à structure cubique face centrée à haute énergie de faute 
d’empilement comme les alliages d’aluminium [157,158]. A l’issue du procédé ECAP-RR, une 
modification importante de la texture de l’alliage est observée par rapport à l’ébauche : elle est 
caractérisée par une distribution d’orientations cristallographiques beaucoup plus aléatoire et 
une diminution importante de l’intensité de texture maximale d’une valeur de 15 dans le cas 
de l’ébauche à 4 pour l’état ECAP-RR. A l’inverse, l’échantillon ECAP-RH présente une texture 
relativement proche de celle de l’ébauche. De plus, l’intensité de texture maximale est plus 
élevée pour l’état ECAP-RH que pour l’état ECAP-RR.  
 
Figure 3-4 : Figures de pôle obtenues pour les sections transverses et longitudinales des états 
d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH. 
L’évolution de la texture cristallographique durant le procédé ECAP dépend fortement 
des paramètres de mise en forme comme l’angle caractéristique du passage de déformation et 
le nombre de passes par exemple. Par conséquent, il devient très difficile de prévoir et 
d’interpréter les modifications de texture après plusieurs passes de déformation (et des 
rotations intermédiaires) [159]. Néanmoins, certains auteurs ont relevé une diminution de 
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procédés SPD [116,159,160]. Ciemiorek et al. ont par exemple remarqué une randomisation de 
la texture pour un alliage d’aluminium mis en forme par un procédé d’ECAP incrémental 
[116]. D’après ces auteurs, ce phénomène s’explique en partie par une activation des plans de 
glissement et la rotation des grains de par la haute déformation appliquée au matériau. Dans 
notre étude, la direction majoritaire observée dans l’état ECAP-RR est la direction <110> qui 
serait typique d’un mode de déformation par glissement simple [116,161,162]. Dans le cas de 
l’état ECAP-RH, la texture observée peut s’expliquer par un mécanisme CDRX plus efficace 
dans les derniers temps de déformation, donnant lieu à une orientation des grains plus proche 
de ce à quoi l’on peut s’attendre à l’issue d’un procédé d’extrusion. Ces dernières conclusions 
sont en accord avec les précédentes concernant l’analyse de la structure de grains. Qui plus 
est, l’hétérogénéité de la distribution de texture observée pour l’échantillon ECAP-RR peut 
contribuer à expliquer l’effet trompeur du code couleur de la Figure 3-1 (c) discuté plus haut.  
Pour conclure, les différents résultats énoncés ci-dessus démontrent l’effet 
prépondérant de la deuxième passe de déformation sur la modification de la texture et de 
manière plus générale, sur la microstructure de l’alliage.  
3. Influence de l’ECAP sur l’état de précipitation 
Dans cette partie, une attention particulière a été portée tout d’abord à l’influence de 
l’ECAP sur la distribution et la taille des particules intermétalliques grossières (IMCs), en 
considérant, comme expliqué dans le Chapitre 1, que ces dernières constituent des sites 
préférentiels d’amorçage de piqûres pour les alliages Al-Mg-Si.  
Les observations au microscope optique et au MEB montrent des IMCs de taille 
variable pour les trois états considérés dans ce chapitre. Dans tous les échantillons, les 
précipités sont alignés le long de la direction d’extrusion, en lien avec le procédé de mise en 
forme des barreaux (Figure 3-5 (a) et Figure 3-5 (b)) [38]. Des analyses chimiques par MEB-EDS 
ont permis de montrer que la majorité des IMCs étaient composés d’aluminium, de fer et de 
silicium majoritairement. 
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Figure 3-5 : Observations (a) MO et (b) MEB des sections longitudinales des états ECAP-RR et 
ECAP-RH respectivement. Les flèches indiquent la direction de mise en forme de l’ébauche. 
(c) Fraction surfacique occupée par les IMCs riches en fer et (d) distribution en taille des IMCs pour 
les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH. 
Des caractérisations additionnelles réalisées au MET ont permis d’observer des 
morphologies typiques d’IMCs sous forme de bâtonnet ou sous forme globulaire (Figure 3-6 
(a)). De plus, les analyses EDS ont confirmé de nouveau que la plupart des IMCs sont 
majoritairement constitués d‘aluminium, de fer, de silicium et de magnésium en quantités 
variables. La Figure 3-6 (a) montre le cliché de diffraction obtenu pour une particule grossière 
Al-Fe-Si. Ce dernier correspond au composé Al9Fe2Si2 de structure orthorombique 
(a = b = 0,615 nm et c = 2,08 nm) déjà observé dans les travaux d’Adrien Laurino [8]. Il est 
intéressant de noter que bien d’autres phases ont été identifiées dans la littérature pour les 
alliages d’aluminium de la série 6xxx [4,8,163]. Dans ces travaux de thèse, bien que la majorité 
des IMCs observés correspondaient au composé Al9Fe2Si2, certaines analyses ont mis en 
évidence la présence de précipités Al-Mg-Si en très faible quantité. Ces précipités ont eux aussi 
été déjà observés dans la littérature pour ce type d’alliage [164]. Néanmoins, les résultats qui 
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La totalité des observations réalisées montrent que la structure et la morphologie des 
IMCs ne sont pas modifiées par les procédés ECAP. Afin de confirmer ces observations, la 
fraction surfacique occupée par les IMCs riches en fer a été calculée. Pour chaque échantillon, 
la même méthode d’analyse d’images a été utilisée en considérant différentes valeurs de 
seuillage pour identifier les IMCs riches en fer. Ainsi, trois types d’analyses ont été mis en 
œuvre : la fraction surfacique occupée par les particules riches en fer a été calculée en ne 
considérant que les IMCs ayant une aire supérieure ou égale à 0,001 µm2, 0,005 µm2 et 0,01 µm2. 
Les résultats n’ont mis en évidence aucune différence significative entre les différents types 
d’analyses. Afin de limiter au maximum la contribution du bruit numérique dans l’analyse 
d’images, la valeur seuil de 0,01 µm2 a donc été choisie. La Figure 3-5 (c) montre ainsi une 
diminution de la fraction surfacique occupée par les IMCs après les procédés ECAP-RR et 
ECAP-RH. De plus, la Figure 3-5 (d) met en lumière un effet notable de l’ECAP sur la 
distribution en taille des IMCs en particulier dans l’état ECAP-RH pour lequel une proportion 
plus importante d’IMCs de petite taille a été relevée. Ce résultat peut s’expliquer par une 
éventuelle fragmentation des IMCs durant l’ECAP. Ce phénomène a déjà été observé dans des 
études précédentes et aurait pour origine les hauts niveaux de contrainte de cisaillement 
appliqués aux IMCs durant le procédé [96,165]. De manière évidente, la diminution de la taille 
des précipités peut aussi expliquer la diminution de la fraction surfacique d’IMCs après ECAP, 
les particules les plus petites n’étant pas prises en compte dans le calcul. Pour finir, la Figure 
3-5 montre aussi que les fractions surfaciques occupées par les IMCs sont similaires pour les 
échantillons ECAP-RR et ECAP-RH alors que seule la distribution en taille des précipités dans 
ce dernier état est modifiée en comparaison de l’ébauche.  
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Figure 3-6 : Observations MET (a) d’un IMC Al-Fe-Si à la surface d’un échantillon d’ébauche (le 
cliché de diffraction correspondant est aussi reporté), (b) de la structure de grains d’un échantillon 
ECAP-RH et (c) de champs de dislocations à la surface d’un échantillon ECAP-RH. 
Ainsi, il est possible d’affirmer que le procédé ECAP semble avoir un effet non 
négligeable sur la taille et la distribution des IMCs ce qui peut influencer le comportement en 
corrosion de l’alliage de manière significative en générant une multiplication des sites 
potentiels d’amorçage de piqûres. Cependant, comme expliqué dans la Chapitre 1, les 
particules intermétalliques grossières riches en fer ne sont pas les seules particules à contribuer 
aux mécanismes d’endommagement en corrosion des alliages 6xxx. En effet, les précipités 
intergranulaires β-Mg2Si ainsi que les précipités durcissants intragranulaires β’’/β‘, s’ils sont 
présents, ont eux aussi un rôle prépondérant dans les processus de corrosion des alliages 
Al-Mg-Si. C’est pourquoi, des observations MET ont été réalisées afin de confirmer ou 
d’infirmer la présence de ces précipités au sein des trois états considérés. Ces observations 
n’ont permis de révéler aucun précipité intergranulaire ou intragranulaire (Figure 3-6 (b)). Si 
ce résultat n’est pas surprenant dans le cas des états d’ébauche et ECAP-RR, il était moins 
attendu pour l’état ECAP-RH. En effet, comme évoqué dans le Chapitre 1, la combinaison 
d’une haute température et d’une haute déformation permet généralement de favoriser la 
précipitation des phases durcissantes β’’/β’ au sein des alliages 6xxx [87]. Deux hypothèses 
peuvent être émises pour expliquer le résultat observé : 
1. L’état d’ébauche n’est pas un état remis en solution. La microstructure fine et fortement 
déformée observée pour l’état d’ébauche en est le marqueur principal. Or, il est connu 
que les processus de précipitation statique et dynamique sont conditionnés par la 
sursaturation de la solution solide en éléments d’alliage et la concentration de lacunes 
introduites lors de la trempe à l’issue de la mise en solution. Ces lacunes servent 
généralement de sites d’amorçage préférentiels pour la formation des zones GP [166]. 
En ce qui concerne cette étude, il est très peu probable que l’état d’ébauche corresponde 
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à un état sursaturé, empêchant ainsi toute forme de durcissement par précipitation 
(statique ou dynamique) ; 
2. La seconde hypothèse serait que les conditions de mise en forme utilisées lors du 
procédé ECAP-RH ne permettraient pas d’amorcer la formation de phases 
durcissantes. En effet, Hirosawa et al. ont mis en évidence que la température joue un 
rôle majeur vis-à-vis des cinétiques de précipitation durant les procédés ECAP de par 
la forte densité de dislocations et d’interfaces au sein des états déformés qui constituent 
des sites de précipitation des phases stables au détriment des phases durcissantes. Ce 
phénomène est appelée précipitation compétitive [167]. Il est facile d’imaginer que de 
tels mécanismes ont pu être mis en jeu durant le procédé ECAP-RH. Les observations 
MET réalisées dans cet état montrent en effet de très nombreux champs de dislocations 
(Figure 3-6 (c)). Ces structures ont probablement été introduites par la grande quantité 
de déformation induite durant les procédés ECAP [90,91,96,145].  
Ces hypothèses seront discutées plus en détail dans le Chapitre 5. 
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II. Influence de l’ECAP sur les propriétés mécaniques de l’alliage 
6xxx 
Afin de caractériser l’influence du procédé ECAP sur le comportement mécanique de 
l’alliage 6xxx, deux types d’essais ont été réalisés : 
- des essais de micro-dureté Vickers avec une charge de 100 g ; 
- des essais de traction uni-axiale à une vitesse de déformation de 10-3 s-1. 
Pour tous les échantillons, les résultats des mesures de micro-dureté sont très similaires 
pour les sections transverses et longitudinales. L’état d’ébauche présente une micro-dureté 
d’environ 62 ± 3 HV, ce qui est en accord avec les études précédentes réalisées sur des alliages 
d’aluminium mis en forme dans des conditions similaires [8,36]. A l’issue des procédés 
ECAP-RR et ECAP-RH, la dureté mesurée est de 85 ± 3 HV et 78 ± 3 HV respectivement. Cette 
évolution met en évidence l’effet de durcissement induit par le procédé ECAP. En accord avec 
la loi de Hall-Petch, des valeurs de micro-dureté plus élevées dans le cas de l’état ECAP-RH, 
qui présente une proportion plus importante de sa surface occupée par des grains fins, étaient 
attendues [117,120]. Cependant, certains auteurs ont fortement critiqué la validité de la loi de 
Hall-Petch pour des microstructures UFG [168,169]. De plus, une densité plus importante de 
LAGBs a été mesurée pour l’état ECAP-RR (Figure 3-3), indiquant probablement une quantité 
plus importante d’énergie stockée à l’intérieur des grains, en accord avec les conclusions tirées 
précédemment concernant l’état d’avancement des processus de recristallisation dans les 
échantillons ECAP-RR [152]. Ainsi, il peut être supposé que l’augmentation de la température 
lors du procédé ECAP-RH a permis de réduire la quantité de déformation stockée à l’intérieur 
des grains (sous forme de dislocations) et a donc mené à un léger adoucissement des propriétés 
mécaniques de l’alliage. Cet effet particulier de la température lors des procédés SPD a déjà 
été observé dans d’autres travaux [101,157].  
Les résultats des essais de traction sont en parfait accord avec les résultats des mesures 
de micro-dureté (Figure 3-7). On observe en effet une augmentation du Rp0.2 et du Rm 
accompagnée d’une diminution de la ductilité pour les états ECAP-RR et ECAP-RH. Qui plus 
est, l’allongement à la rupture est légèrement plus élevé dans le cas de l’état ECAP-RH 
(comparé à l’état ECAP-RR) ce qui est en accord avec les conclusions précédentes.  
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Figure 3-7 : (a) Courbes de contrainte/déformation vraies et (b) propriétés mécaniques en traction 
extraites des courbes montrées en (a). 
En conclusion, les résultats énoncés dans ce paragraphe montrent que les procédés 
ECAP sont responsables d’une légère amélioration des propriétés mécaniques de l’alliage 
6xxx. Des essais de corrosion ont ensuite été mis en œuvre afin d’évaluer l’impact du procédé 




Rp0,2 (MPa) 177 3 243 3 221 3
Rm (MPa) 218 3 253 1 238 5
A% (MPa) 15,4 0,6 11,4 0,7 12,3 0,5
(a)
(b)
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III. Influence de l’ECAP sur le comportement en corrosion de 
l’alliage 6xxx 
Afin d’évaluer l’impact du procédé ECAP sur la sensibilité à la corrosion de l’alliage 
6xxx, plusieurs méthodes expérimentales ont été employées. Elles sont détaillées dans le 
Chapitre 2. Les résultats qui vont suivre ont été interprétés et mis en relation avec les résultats 
des paragraphes précédents concernant les évolutions microstructurales générées par les 
procédés ECAP.  
1. Influence de l’ECAP sur la réponse électrochimique de l’alliage 6xxx 
En premier lieu, des courbes de polarisation potentio-cinétique ont été obtenues pour 
les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH après une heure d’immersion au potentiel de 
corrosion en milieu NaCl 0,5 M. Elles sont reportées dans la Figure 3-8. L’allure globale des 
courbes est très similaire pour tous les échantillons considérés. Premièrement, le domaine 
cathodique (Figure 3-8 (a) et Figure 3-8 (c)) est caractérisé par un plateau de courant associé à 
la réduction de l’oxygène dissout. Ensuite, le domaine anodique (Figure 3-8 (b) et Figure 3-8 (d)) 
est caractérisé par une augmentation rapide de la densité de courant après le potentiel de 
corrosion mettant en évidence une sensibilité de l’alliage à la corrosion localisée dès son 
potentiel de corrosion. Quelle que soit la section considérée (transverse ou longitudinale), les 
valeurs de Ecorr sont très proches pour tous les échantillons et varient entre -0,72 VECS 
et -0,74 VECS. En considérant que les processus cathodiques sont contrôlés par la diffusion, la 
densité de courant de corrosion a été prise égale à la valeur du courant limite de diffusion 
estimée à partir des densités de courant cathodique extraites du plateau de diffusion. Des 
valeurs de 2,2 ± 0,2 (1,4 ± 0,7) .10-3 mA.cm-2, 1,5 ± 0,5 (1,5 ± 0,4) .10-3 mA.cm-2 et 1,5 ± 0,5 
(1,6 ± 0,7) .10-3 mA.cm-2 ont été relevées pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH, 
respectivement dans le sens transverse (longitudinal). Les résultats montrent que les écarts-
types (calculés pour chaque condition sur la base de 5 mesures) sont très importants en 
comparaison des écarts mesurés entre les échantillons. Ceci peut s’expliquer par 
l’hétérogénéité de la microstructure notamment dans le cas des états d’ébauche et ECAP-RR.  
Ceci étant dit, en tenant compte de ces écarts-types, il est possible de conclure que le tracé des 
courbes de polarisation en milieu NaCl 0,5 M ne permet pas de mettre en évidence une 
influence significative des procédés ECAP sur le comportement en corrosion de l’alliage 
Al-Mg-Si. 
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Figure 3-8 : Courbes de polarisation (250 mV.h-1) des états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH 
obtenues en milieu NaCl 0,5 M pour (a) et (b) la section transverse et (c) et (d) la section 
longitudinale. (a) et (c) correspondent au domaine cathodique tandis que (b) et (d) correspondent au 
domaine anodique. Pour chaque courbe, des observations au microscope optique de l’échantillon 
ECAP-RR à l’issue des essais de polarisation sont reportées. La flèche noire indique le sens d’extrusion 
de l’ébauche. 
Les observations au microscope optique des échantillons ECAP-RR à l’issue des essais 
de polarisation dans le domaine anodique mettent en évidence que la surface des échantillons 
est recouverte de piqûres grossières allongées dans la direction d’extrusion de l’ébauche 
(Figure 3-8). Cette morphologie particulière s’explique probablement par l’alignement des 
IMCs (Figure 3-5) et l’allongement des grains dans cette même direction (Figure 3-1). Des 
observations similaires ont été réalisées pour les échantillons d’ébauche et ECAP-RH. Aucune 
forme de corrosion intergranulaire n’a été observée, même dans le cas de l’état ECAP-RH. Ces 
résultats coïncident avec les observations MET réalisées précédemment (Figure 3-6) [55,57,58]. 
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Qui plus est, les observations au microscope optique réalisées après immersion à l’OCP 
mettent en évidence un amorçage des piqûres au niveau des IMCs. Après seulement 10 min à 
Ecorr (Figure 3-9), des observations MEB ont permis de montrer que les particules 
intermétalliques grossières riches en fer jouaient le rôle de cathode vis à vis de la matrice. Elles 
sont ainsi responsables de la dissolution préférentielle de cette dernière en milieu NaCl.  Un 
tel comportement a déjà été mis en évidence à de nombreuses reprises dans la littérature 
[38,39,52,53]. Il s’explique généralement par un couplage de nature chimique entre les IMCs 
riches en fer et la matrice appauvrie en éléments d’alliage.  
A cet égard, sur la base de ces dernières observations au microscope optique et au MEB 
uniquement, il est possible d’affirmer qu’aucune modification des mécanismes de corrosion à 
l’OCP et après polarisation anodique n’est générée par les procédés ECAP-RR et ECAP-RH en 
comparaison de l’ébauche. Cette dernière conclusion rejoint parfaitement celles de la 
littérature [128,156]. Néanmoins, comme expliqué dans le Chapitre 1, les paramètres 
microstructuraux décrits dans le premier paragraphe sont à relier principalement aux 
mécanismes de propagation de l’endommagement en corrosion. C’est pourquoi une analyse 
détaillée de ces mécanismes a été réalisée et constitue l’objet des discussions qui vont suivre.  
 
Figure 3-9 : Observation MEB de l'amorçage de la corrosion au niveau d'un IMC après seulement 
10 min d'immersion à l'OCP dans NaCl 0,5 M. 
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2. Influence de l’ECAP sur la propagation des piqûres de corrosion au 
sein de l’alliage 6xxx 
Dans l’objectif d’étudier l’étape de propagation des piqûres de corrosion, des 
échantillons ont été polarisés dans le domaine anodique à différentes densités de courant 
pendant 10 min, ceci afin de s’assurer que la quantité de charges circulant dans l’alliage était 
identique pour tous les échantillons. Trois valeurs de densité de courant ont ainsi été 
appliquées : 100 µA.cm-2, 1 mA.cm-2 et 7 mA.cm-2, le but étant d’analyser l’évolution de la 
morphologie des piqûres lorsqu’elles se propagent. Pour ce faire, un microscope confocal a été 
utilisé afin de caractériser précisément la morphologie des piqûres. La Figure 3-10 montre des 
profils 2D représentatifs obtenus par microscopie confocale pour les états d’ébauche, 
ECAP-RR et ECAP-RH dans les deux sens de prélèvement et ce pour les trois densités de 
courants énoncées plus haut.  
Premièrement, les résultats montrent clairement que, comme attendu, plus la densité 
de courant imposée est grande, plus les piqûres sont profondes et larges quel que soit 
l’échantillon considéré. Cependant, le résultat le plus marquant concerne plutôt l’influence 
particulière de l’ECAP sur l’évolution de la morphologie des piqûres lorsque la densité de 
courant augmente autrement dit l’influence de l’ECAP sur la propagation des piqûres de 
corrosion. En effet, la Figure 3-10 (a) met en exergue que, pour une faible densité de courant 
(100 µA.cm-2), les profondeurs et les largeurs de piqûres sont similaires pour tous les 
échantillons dans les deux sens de prélèvement. En revanche, la Figure 3-10 (b) et la Figure 
3-10 (c) mettent clairement en évidence que, lorsque la densité de courant augmente, i.e. 
lorsque les piqûres se propagent, des évolutions morphologiques différentes sont observées 
en fonction de l’échantillon et du sens de prélèvement considérés. Les piqûres formées sur les 
échantillons d’ECAP semblent se propager moins profondément que celles formées sur les 
échantillons d’ébauche et ce dans les deux sens de prélèvement. De plus, dans le sens 
longitudinal, les piqûres deviennent de plus en plus larges pour les échantillons d’ECAP en 
comparaison de l’état d’ébauche.  
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Figure 3-10 : Profils 2D obtenus par microscopie confocale pour des piqûres formées après polarisation 
pendant 10 min dans NaCl 0,5 M à une densité de courant de (a) 100 µA.cm-2, (b) 1 mA.cm-2 et 
(c) 7 mA.cm-2 pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH dans les sens transverse et 
longitudinal. L’échelle latérale est reportée sur chaque figure.  
Afin de compléter ces observations, des profils 3D représentatifs de piqûres formées 
pour un courant imposé de 7 mA.cm-2 sont reportés pour tous les échantillons et les deux sens 
de prélèvement dans la Figure 3-11. Une comparaison des Figure 3-11 (a), Figure 3-11 (c) et 
Figure 3-11 (e) d’une part, et des Figure 3-11 (b), Figure 3-11 (d) et Figure 3-11 (f) d’autre part 
permet clairement de montrer que les piqûres formées dans les états ECAP-RR et ECAP-RH 
sont moins profondes mais plus larges que celles formées dans l’état d’ébauche. Cette 
différence de largeur est d’autant plus marquée dans le sens longitudinal par ailleurs.  
En conclusion, ces premières analyses suggèrent que les procédés ECAP impactent 
fortement les mécanismes de propagation des piqûres.  
(a) (b) (c)



















Ebauche ECAP-RR ECAP-RH Ebauche ECAP-RR ECAP-RH
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Figure 3-11 :Profils 3D obtenus par microscopie confocale pour des piqûres formées après polarisation 
pendant 10 min dans NaCl 0,5 M à une densité de courant de 7 mA.cm-2 pour les états d’ébauche 
(a, b), ECAP-RR (c, d) et ECAP-RH (e, f). Les figures (a), (c) et (e) correspondent au sens transverse 
alors que les figures (b), (d) et (f) correspondent au sens longitudinal. Les cercles en pointillés noirs 
représentés sur la figure (f) indiquent les piqûres coalescentes. L’échelle latérale est reportée sur 
chaque figure. 
Afin de proposer une description complète de l’influence de l’ECAP sur la propagation 
des piqûres, une analyse statistique a été réalisée : pour chaque condition (c’est-à-dire un 
échantillon, une section et une densité de courant donnés), toutes les piqûres observées ont été 
analysées par microscopie confocale. Ensuite, les valeurs moyennes de profondeur, 
pourcentage de surface corrodée et densité de piqûres ont été calculées sur la base de 
900 piqûres en moyenne pour chaque condition (Figure 3-12). Il est important de remarquer ici 
que la largeur des piqûres a été analysée de manière statistique en considérant le pourcentage 
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possèdent de manière générale une forme irrégulière ce qui complique la détermination d’un 
diamètre équivalent. Par conséquent, la densité de piqûres correspondant au nombre de 
piqures par cm2 a aussi été estimée pour chaque condition. L’analyse combinée de ces deux 
paramètres a permis d’estimer la largeur des piqûres et ainsi de décrire leur propagation 
latérale globale. La Figure 3-12 (a) confirme la première hypothèse faite à partir des profils 2D 
et 3D représentatifs. Effectivement, on peut observer que la profondeur des piqûres est très 
similaire pour tous les échantillons lorsque ces dernières sont de faible dimension. En 
revanche, l’analyse de la croissance des piqûres révèle que dans le cas des états ECAP-RR et 
ECAP-RH, celles-ci se propagent moins en profondeur que pour l’état d’ébauche. Par ailleurs, 
la Figure 3-12 (b) montre que le pourcentage de surface corrodée augmente d’autant plus pour 
les états ECAP-RR et ECAP-RH, comparativement à l’état d’ébauche, que la densité de courant 
augmente. Ce phénomène est exacerbé dans le sens longitudinal comme observé 
précédemment (Figure 3-11). Qui plus est, la Figure 3-12 (c) met en évidence, comme attendu, 
que la densité de piqûres augmente avec la densité de courant, pour tous les états 
métallurgiques. De plus, les valeurs de densité de piqûres sont très similaires pour tous les 
échantillons à faible densité de courant (100 µA.cm-2) alors qu’à plus forte densité de courant 
(1 mA.cm-2 et 7 mA.cm-2), elles deviennent plus élevées pour les états ECAP que pour 
l’ébauche.  
Fort de tous ces résultats, il est possible de conclure que les procédés ECAP favorisent 
la propagation des piqûres en surface plutôt qu’en profondeur, et cela en particulier dans la 
direction de mise en forme. De surcroît, l’augmentation de la surface totale corrodée après 
ECAP peut s’expliquer en considérant l’augmentation de la largeur des piqûres (Figure 3-10 et 
Figure 3-11) mais aussi de la densité de piqûres (Figure 3-12 (c)). Par ailleurs, cette 
augmentation de la densité de piqûres après ECAP peut être reliée à la fragmentation des 
particules intermétalliques grossières riches en fer durant le procédé ECAP, fragmentation 
mise en évidence dans la Figure 3-5. Le procédé ECAP est ainsi à l’origine d’une multiplication 
des sites d’amorçage de piqûres. Lorsque la densité de courant augmente, de plus en plus 
d’IMCs deviennent des sites d’amorçage de piqûres au sein des échantillons ECAP-RR et 
ECAP-RH, ce qui favorise une propagation latérale de la corrosion plutôt qu’une propagation 
en profondeur des échantillons. Toutefois, il semble important de souligner ici que le 
paramètre « densité de piqûres » est difficile à estimer précisément de par les mécanismes de 
propagation de piqûres mis en jeu eux-mêmes.  
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Figure 3-12 : (a) Profondeur, (b) pourcentage de surface corrodée et (c) densité de piqûres formées 
dans les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH après polarisation pendant 10 min dans NaCl 0,5 M 
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En effet, la Figure 3-13 présente des observations MEB de piqûres formées sur les états 
d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH après polarisation pendant 10 min à 7 mA.cm-2. Tous les 
échantillons présentent des piqûres actives grossières s’amorçant au niveau des IMCs riches 
en fer (entourés en noir sur la Figure 3-13 (c)) ainsi que de nombreux filaments de corrosion 
observés tout autour des piqûres. Ces filaments témoignent d’une propagation de la corrosion 
selon les joints de grains qui interceptent les piqûres se développant dans la matrice adjacente 
aux IMCs. La dissolution cristallographique à grande échelle observée dans la Figure 3-13 (a), 
la Figure 3-13 (b) et la Figure 3-13 (c) est probablement due à la présence de défauts 
cristallographiques internes dans la matrice environnante, comme observé par d’autres 
auteurs [170,171]. La propagation latérale des piqûres par le biais des filaments de corrosion 
est à l’origine d’un phénomène de coalescence des piqûres comme observé dans la Figure 
3-13 (d). Certains profils 3D (Figure 3-11 (f)) permettent d’ailleurs d’observer des piqûres 
constituées d’au moins trois piqûres coalescentes. Il paraît important ici de noter que ce 
phénomène de coalescence des piqûres a probablement introduit un artefact dans la 
détermination de la densité de piqûres (Figure 3-12 (c)). Ceci étant dit, il n’en reste pas moins 
que le point d’intérêt demeure le fait que la coalescence des piqûres de corrosion est un 
processus majoritaire qui permet de mieux comprendre la propagation latérale des piqûres 
ainsi que les différences observées entre les sections transverses et longitudinales d’une part, 
et les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH d’autre part.  Effectivement dans un premier 
temps, l’alignement des IMCs riches en fer selon la direction de mise en forme (Figure 3-5) 
favorise la coalescence des piqûres selon cette même direction particulière (c’est-à-dire dans 
le sens longitudinal) ce qui pourrait expliquer pourquoi la propagation est majoritaire dans 
cette direction (Figure 3-10, Figure 3-11 et Figure 3-12). De plus, les résultats mettent en évidence 
que la coalescence des piqûres s’effectue par le biais de filaments fins (Figure 3-13). Ce qui 
suggère que la propagation des piqûres est reliée, au moins partiellement, à une propagation 
de la corrosion au niveau des joints de grains situés à proximité des piqûres. Ainsi, la 
microstructure et plus précisément la taille de grains et la nature des interfaces au niveau des 
sites d’amorçage des piqûres (IMCs) semblent jouer un rôle majeur.  
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Figure 3-13 : Observations MEB de piqûres de corrosion après polarisation pendant 10 min à 
7 mA.cm-2 dans NaCl 0,5 M pour les états (a) d’ébauche, (b) ECAP-RR et (c) ECAP-RH. Des images 
à fort grandissement sont reportées dans le coin supérieur droit de chaque micrographie. La figure (d) 
montre deux exemples de piqûres coalescentes observées sur un échantillon ECAP-RH après 
polarisation pendant 10 min à 7 mA.cm-2 dans NaCl 0,5 M. 
La Figure 3-14 montre que, pour tous les échantillons considérés ici, la matrice adjacente 
aux IMCs est caractérisée par une plus grande proportion de grains fins en comparaison du 
reste de la matrice. Dans la majorité des cas, ces grains fins possèdent des niveaux de 
désorientation moins élevés (entre 0 et 2 °) que les autres grains indiquant qu’ils sont très 
probablement issus de processus de recristallisation (Figure 3-14 (g) à (l)). Par ailleurs, les 
observations ACOM-TEM mettent en évidence une hétérogénéité des orientations 
cristallographiques à proximité des IMCs en comparaison de la matrice (surtout visible pour 
l’état d’ébauche). Ces analyses indiquent clairement un effet des IMCs sur la microstructure 
de la matrice adjacente, en accord avec les mécanismes de recristallisation assistée par la 
précipitation (PSN en anglais) décrits dans la littérature [157,166,172]. Ce phénomène est 
associé à la formation d’une zone de déformation plastique autour des IMCs appelée PDZ 
(Precipitate Deformation Zone en anglais), issue de la relaxation plastique des champs de 
dislocations à proximité des IMCs. Ceci conduit généralement à une recristallisation des grains 
et à une modification de la texture locale autour des IMCs lorsque qu’une déformation est 
(c) (d)
(a) (b)
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imposée au matériau pendant le procédé de mise en forme comme c’est le cas ici. Les nouvelles 
orientations cristallographiques générées dépendent de l’orientation initiale des grains 
[173,174]. La Figure 3-14 montre que la présence d’IMCs a mené à l’obtention d’une texture 
aléatoire caractérisée par les orientations <111>, <100> ou <101> émergeant au sein de la PDZ. 
De manière évidente, de telles variations microstructurales peuvent jouer un rôle majeur vis-
à-vis du comportent en corrosion de l’alliage. Parvizi et al. ont ainsi montré une influence non 
négligeable d’une haute densité de nano-structures de dislocations formées à proximité des 
IMCs sur les mécanismes de corrosion localisée [172]. La formation de nouveaux grains 
possédant de nouvelles orientations cristallographiques par des mécanismes type PSN, 
permettrait la création de nouveaux chemins préférentiels pour la corrosion localisée du 
matériau. 
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Figure 3-14 :  (a), (b), (c), (d), (e) et (f) Cartographies d’orientation (parallèlement à l’axe de mise en 
forme) des états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH. (g), (h), (i), (j), (k) et (l) Cartographies des 
désorientations locales pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH. Les flèches indiquent le sens 
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Afin de tester la validité d’une telle hypothèse, une acquisition d’images TKD 
(Transmission Kikuchi Diffraction) de zones précédemment identifiées au MEB pour l’état 
d’ébauche avant et après immersion en milieu corrosif a été réalisée. La Figure 3-15 donne un 
exemple d’analyse réalisée sur une zone en particulier. La tâche noire observée dans la 
cartographie d’orientation TKD de la zone sélectionnée (Figure 3-15 (a)) correspond à un IMC 
riche en fer comme observé au MEB (Figure 3-15 (d)). La Figure 3-15 (b) et la Figure 3-15 (c) 
correspondent aux analyses réalisées après 12 h et 24 h d’immersion en milieu NaCl 3 M 
respectivement. La Figure 3-15 (e) et la Figure 3-15 (f) montrent les observations MEB 
correspondantes. Il est important de noter ici que, de par la contamination au carbone induite 
par les observations MEB, des durées plus élevées d’immersion dans un électrolyte plus 
concentré ont été nécessaires pour permettre l’amorçage des défauts de corrosion. La Figure 
3-15 (e) et la Figure 3-15 (f) sont des preuves de la propagation des piqûres à partir des IMCs 
lorsque le temps d’immersion augmente. Les cartographies d’orientations TKD 
correspondantes semblent mettre en évidence une propagation préférentielle de la corrosion 
dans les grains les plus fins situés dans la PDZ à la périphérie de l’IMC. Un tel résultat met en 
exergue l’influence de la déformation plastique sur les mécanismes de propagation des 
piqûres de corrosion. Qui plus est, en considérant que les procédés ECAP sont responsables 
d’un affinement significatif des grains (Figure 3-1 et Figure 3-2) ainsi que d’une augmentation 
non négligeable de la densité de HAGBs (Figure 3-3), il est possible d’émettre l’hypothèse que, 
pour les échantillons ECAP, les piqûres de corrosion se propageraient à partir des IMCs riches 
en fer en « s’appuyant » sur des filaments beaucoup plus nombreux, en lien avec la corrosion 
des HAGBs, connus pour être plus réactifs. En ce sens, l’augmentation de la densité de HAGBs 
dans les états ECAP-RR et ECAP-RH pourrait contribuer aux mécanismes de propagation 
latérale des piqûres de corrosion [129]. De surcroît, l’organisation des grains fins en bandes 
alignées selon la direction de mise en forme (Figure 3-14 (d), Figure 3-14 (j) et Figure 3-14 (l)), 
autour des IMCs riches en fer, semble promouvoir une propagation des piqûres dans cette 
direction en particulier. Enfin, pour ce qui est des états ECAP-RR et ECAP-RH, la proximité 
des différentes piqûres, due à la fragmentation des IMCs, combinée à la propension des 
piqûres à se propager latéralement, de par la présence de grains fins autour des IMCs, semble 
contribuer à la coalescence des piqûres et ainsi à l’augmentation de leur diamètre équivalent.   
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Figure 3-15 : Cartographies d’orientation obtenues par TKD pour l’état d’ébauche dans le sens 
longitudinal (a) avant immersion, (b) après immersion pendant 12 h en milieu NaCl 3 M et (c) après 
immersion pendant 24 h en milieu NaCl 3 M. Les images en électrons secondaires correspondantes 
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IV. Conclusion générale du Chapitre 3 
Dans ce troisième chapitre, l’influence du procédé ECAP sur la microstructure et les 
propriétés en service de l’alliage 6xxx a été étudiée. Deux procédés distincts ont été étudiés : 
le procédé ECAP-RR constitué de deux passages de déformation à température ambiante et le 
procédé ECAP-RH constitué d’un passage à température ambiante et d’un passage à 150 °C. 
Plusieurs résultats majeurs sont à retenir pour la suite de cette étude : 
1. La structure de grains est influencée par les procédés ECAP-RR et ECAP-RH qui sont 
à l’origine d’un affinement significatif des grains en comparaison de l’état d’ébauche. 
L’augmentation de la température lors du procédé ECAP-RH génère une 
recristallisation complète de la microstructure de l’alliage alors qu’elle demeure 
incomplète dans le cas de l’état ECAP-RR. Ceci se traduit par une distribution des 
grains beaucoup plus homogène et une quantité d’énergie stockée à l’intérieur des 
grains moins importante pour l’état ECAP-RH que pour l’état ECAP-RR ; 
2. Une amélioration des propriétés mécaniques en dureté et en traction de l’alliage est 
constatée après les deux procédés ECAP, l’échantillon ECAP-RR possédant les valeurs 
de Rm les plus hautes. Ce comportement est relié à la diminution de la taille de grains 
et à l’augmentation de la densité de dislocations durant le procédé ECAP. 
L’augmentation de la température lors du procédé ECAP-RH est responsable d’un 
léger adoucissement de l’alliage en comparaison de l’état ECAP-RR ce qui s’explique 
probablement par l’avancée des processus de recristallisation reliée à une plus faible 
densité de dislocations dans le cas des échantillons ECAP-RH ; 
3. Une légère fragmentation des IMCs riches en fer est induite par les procédés ECAP. 
Elle est mise en évidence par une diminution de la fraction surfacique et de la taille des 
IMCs pour les états ECAP-RR et ECAP-RH en comparaison de l’ébauche. Par ailleurs, 
les paramètres utilisés pour le procédé ECAP-RH dans cette étude ne permettent pas 
la formation de précipités Mg2Si intergranulaires ou intragranulaires. Ceci s’explique 
par le fait que l’état d’ébauche possède une microstructure déjà fortement déformée. 
Cette hypothèse sera discutée plus en détails dans le Chapitre 5 ; 
4. Les procédés ECAP n’induisent aucune variation significative des courbes de 
polarisation obtenues en milieu NaCl. Les mécanismes de corrosion ne semblent pas 
modifiés et seul un endommagement en corrosion par piqûres est observé pour les 
trois états ; 
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5. Néanmoins, des différences significatives sont relevées pour ce qui concerne le 
comportement en corrosion par piqûres après ECAP. Premièrement, une 
augmentation de la densité de piqûres est observée pour les échantillons ECAP en 
comparaison de l’échantillon d’ébauche. Ce résultat peut s’expliquer en considérant 
que la fragmentation des IMCs durant les procédés ECAP est à l’origine d’une 
multiplication des sites d’amorçages de piqûres. Cette augmentation de la densité de 
piqûres contribue à expliquer l’augmentation du pourcentage de surface corrodée 
après ECAP alors que la profondeur des piqûres semble, quant à elle, diminuer. 
Toutefois, les piqûres sont aussi plus larges pour les échantillons ECAP que pour l’état 
d’ébauche démontrant ainsi que les procédés ECAP semblent favoriser une 
propagation des piqûres en surface plutôt qu’en profondeur. Un tel résultat peut 
s’expliquer en s’appuyant sur les changements microstructuraux induits par les 
procédés ECAP. D’après les nombreuses observations réalisées, les piqûres de 
corrosion se propagent par le biais de filaments fins générés par une dissolution des 
joints de grains interceptant les piqûres. De par le fait que le procédé ECAP induit une 
augmentation globale de la densité de HAGBs, surtout au niveau des IMCs riches en 
fer, les piqures se propagent préférentiellement en surface plutôt qu’en profondeur. 
Par ailleurs, la combinaison de ce mode de propagation particulier et d’une plus 
grande proximité des piqûres au sein des états ECAP-RR et ECAP-RH, explique la 
formation de nombreuses piqûres coalescentes.  
D’un point de vue purement industriel, le procédé ECAP peut être considéré comme 
un moyen efficace d’améliorer les propriétés en service de l’alliage 6xxx sans introduire de 
nouveaux types d’endommagement qui pourraient nuire considérablement à la durée de vie 
du matériau lors de son utilisation sur véhicule (corrosion intergranulaire par exemple). 
Cependant, il reste maintenant à évaluer les effets du procédé ECAP sur les durées de vie en 
fatigue et fatigue-corrosion qui constituent les endommagements les plus critiques observés 
au sein de l’environnement automobile.  
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V. Schéma-Synthèse : paramètres microstructuraux critiques 
pour ce qui concerne l’influence de l’ECAP sur les propriétés en 
service de l’alliage 6xxx 
 




- Affinement et allongement des 
grains
- Changement de texture
- Plus de HAGBs
- Aucuns précipités fins
- Aucune précipitation intergranulaire
(ni de PFZ)
1
- Fragmentation des IMCs
- Alignement selon l’axe de mise en 
forme
























Propagation des piqûres en 
surface plutôt qu’en 
profondeur après ECAP
- Meilleure résistance 
mécanique
- Ductilité réduite
- Aucune corrosion 
intergranulaire
- Uniquement corrosion par 
piqûres
Résistance à la fatigue-
corrosion ?
Réponse aux traitements 
thermiques ?
I - 3

























Chapitre 4 : Influence de l’ECAP sur 
le comportement en Fatigue et en 
Fatigue-corrosion d’un alliage 6xxx 
Chapitre  4  :  Inf luence de l ’ECAP sur l e  comportement en Fat igue et  en  Fat igue - corrosion 





Chapitre 4 : Influence de l’ECAP sur le comportement 
en Fatigue et en Fatigue-corrosion d’un alliage 6xxx 
CHAPITRE 4 : INFLUENCE DE L’ECAP SUR LE COMPORTEMENT EN FATIGUE ET EN 
FATIGUE-CORROSION D’UN ALLIAGE 6XXX ..................................................................................... 134 
I. INFLUENCE DE L’ECAP SUR LE COMPORTEMENT EN FATIGUE A L’AIR DE L’ALLIAGE 6XXX ...... 135 
II. EFFET DE LA PRE-CORROSION SUR LA DUREE DE VIE EN FATIGUE A L’AIR DE L’ALLIAGE 6XXX MIS 
EN FORME PAR ECAP .................................................................................................................................... 142 
1. Pré-corrosion durant 72 h au potentiel de corrosion (PC72h) ................................................ 142 
2. Pré-corrosion sous polarisation (PCP) .................................................................................... 147 
III. INFLUENCE DE L’ECAP SUR LE COMPORTEMENT EN FATIGUE-CORROSION DE L’ALLIAGE 6XXX
 ........................................................................................................................................................................ 151 
IV. CONCLUSION GENERALE DU CHAPITRE 4 ................................................................................ 157 
V. SCHEMA-SYNTHESE : INFLUENCE DE L’ECAP SUR LE COMPORTEMENT EN FATIGUE-CORROSION 
DE L’ALLIAGE 6XXX ........................................................................................................................................ 159 
 
  
Chapitre  4  :  Inf luence de l ’ECAP sur l e  comportement en Fat igue et  en  Fat igue - corrosion 





Dans ce chapitre, l’objectif est d’étudier l’influence des procédés ECAP sur le 
comportement en fatigue et en fatigue-corrosion de l’alliage 6xxx. Combinées aux résultats du 
chapitre précédent, les conclusions de ce chapitre permettront de donner une première 
réponse à la problématique de la thèse concernant l’utilisation de l’ECAP comme procédé de 
mise en forme des câbles électriques en aluminium.  
I. Influence de l’ECAP sur le comportement en fatigue à l’air de 
l’alliage 6xxx 
Afin de déterminer l’influence des procédés ECAP sur le comportement en 
fatigue-corrosion de l’alliage 6xxx, des essais préliminaires de fatigue à l’air ont été réalisés et 
ont été considérés comme les essais de référence dans ce chapitre. Dans l’objectif d’évaluer les 
valeurs de la limite d’élasticité (Re) et de la contrainte maximale (Rm) des états d’ébauche, 
ECAP-RR et ECAP-RH, des essais de traction ont été mis en œuvre dans le Chapitre 3. Pour 
rappel, une augmentation des valeurs de Rm, Re et Rp0,2 ainsi qu’une diminution de 
l’allongement à rupture sont observées pour les états ECAP-RR et ECAP-RH en comparaison 
de l’état d’ébauche (Tableau 4-1). Comme expliqué dans le Chapitre 3, cette évolution 
s’explique principalement par l’affinement des grains induit par les procédés ECAP.  
 
Tableau 4-1 : Tableau récapitulant les propriétés mécaniques en traction de l’alliage 6xxx pour les 
états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH. 
Le point intéressant ici est la légère diminution du rapport 
𝑹𝒎
𝑹𝒆
  pour les états ECAP-RR 
et ECAP-RH (Tableau 4-1). Ceci pourrait laisser craindre, pour ces derniers états, une 
diminution du rayon de la zone plastique en pointe de fissure de sorte que le volume 
plastiquement déformé devienne plus petit que le volume élémentaire représentatif de 
l’alliage et par conséquent plus sensible à la taille et la distribution des hétérogénéités en 
termes de vitesse de propagation de fissure.  Ce point se doit d’être abordé plus en détail avant 
d’étudier l’influence du procédé ECAP sur le comportement en fatigue de l’alliage 6xxx. Les 
Re (MPa) Rp0,2 (MPa) Rm (MPa) A%
𝑹𝒎
𝑹𝒆
Ebauche 171 3 175 3 218 2 13,9 0,6 1,27 0,03
ECAP-RR 233 1 243 3 253 1 11,4 0,7 1,11 0,01 
ECAP-RH 214 1 222 3 238 5 13,2 0,9 1,09 0,02
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résultats du Chapitre 3 montrent que les procédés ECAP-RR et ECAP-RH sont responsables 
d’une diminution de la taille de grains ainsi que d’une légère fragmentation des IMCs. Or, 
d’après la littérature (Chapitre 1), ces mêmes hétérogénéités jouent un rôle majeur dans les 
mécanismes d’endommagement en fatigue des alliages d’aluminium. En considérant que les 
procédés ECAP induisent une augmentation de la densité de telles hétérogénéités (i.e. une 
augmentation de la densité de joints de grains et d’IMCs), il est possible de supposer que le 
volume plastiquement déformé demeure représentatif même pour les états ECAP-RR et 
ECAP-RH. C’est, sur la base de cette hypothèse, que les résultats seront analysés dans la suite 
du chapitre.  
Par ailleurs, comme dit précédemment, le comportement de référence de l’alliage a été 
caractérisé à l’aide d’essais de fatigue à l’air. Cependant, il est connu que l’air n’est ni un milieu 
contrôlé ni une atmosphère inerte et peut ainsi être responsable d’une fragilisation des 
matériaux durant les essais de fatigue de par l’absorption et la pénétration d’hydrogène 
présent dans la vapeur d’eau. Plusieurs modèles ont été proposés afin de décrire l’influence 
d’environnements gazeux comme l’air humide sur la propagation des fissures de fatigue. Par 
exemple, le modèle de Lynch, Adsorption Induced Dislocation Emission (AIDE) en anglais, 
soutient que l’adsorption d’espèces agressives telles que l’hydrogène en pointe de fissure 
pourrait favoriser l’émission de dislocations de par une diminution de l’énergie de surface 
[175]. Par conséquent, dans ce cas, l’effet de ces espèces est majoritairement focalisé sur l’étape 
de propagation des fissures et moins sur l’étape d’amorçage qui constitue le principal 
mécanisme influençant la durée de vie en fatigue de l’alliage 6xxx considéré ici. C’est pourquoi 
dans ce chapitre, le rôle potentiel de l’hydrogène présent dans l’air humide pendant les essais 
de fatigue à l’air sera négligé. Néanmoins, il semble évident que cette hypothèse n’est pas 
forcément valable pour les essais réalisés sur des éprouvettes pré-corrodées ou les essais de 
fatigue-corrosion. En effet, durant ces essais en particulier, les réactions de corrosion peuvent 
conduire à la production d’hydrogène en quantité non négligeable au niveau des défauts de 
corrosion ainsi qu’en pointe de fissure [140].  
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Figure 4-1 : Courbes S-N représentant la contrainte maximale (en %Rm et en MPa) en fonction du 
nombre de cycles à rupture pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH (obtenues à l’air à 25 °C 
pour f=50 Hz, R=0,1 et sous chargement sinusoïdal). Les flèches indiquent les essais ayant atteint un 
nombre de cycles supérieur à la limite d’endurance (107 cycles) sans rupture.  
Fort de ces premières considérations, la Figure 4-1 présente les résultats des essais de 
fatigue à l’air réalisés à 93 %, 90 % et 80 % de Rm pour les états d’ébauche, ECAP-RR et 
ECAP-RH.  Tout d’abord, la limite d’endurance (fixée arbitrairement à 107 cycles dans ce 
chapitre) est atteinte pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH dès lors que la contrainte 
maximale appliquée est inférieure ou égale à 90 %Rm. Il est nécessaire d’appliquer de très hauts 
niveaux de contrainte (>90 %Rm) pour induire une rupture des échantillons quel que soit l’état 
métallurgique considéré. Ainsi, à 93 %Rm, les nombres de cycles à rupture restent très proches 
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(exprimés en pourcentage de Rm) correspondent à des niveaux de contraintes réels (en MPa) 
plus élevés pour l’état ECAP-RR et l’état ECAP-RH, dans une moindre mesure, en 
comparaison de l’état d’ébauche (Figure 4-2). Ceci est en accord avec l’amélioration des 
propriétés mécaniques sous sollicitation monotone mise en évidence pour les états ECAP-RR 
et ECAP-RH dans le Chapitre 3 et rappelée au début de ce chapitre. L’augmentation de la 
densité de HAGBs serait responsable d’une multiplication des barrières à la propagation des 
fissures et donc d’une diminution de la déformation plastique cumulée en début de 
chargement. De plus, l’affinement des grains pourraient être responsable d’une diminution de 
la densité de dislocations au sein des bandes de glissement persistantes générant ainsi des 
phénomènes d’extrusion/intrusion moins prononcés pour les états ECAP-RR et ECAP-RH 
[131]. Ces considérations suggèreraient donc un retard à l’amorçage ainsi qu’une diminution 
des vitesses de propagation pour ces derniers états qui permettraient d’expliquer les durées 
de vie plus importantes observées pour les états ECAP-RR et ECAP-RH en comparaison de 
l’état d’ébauche. Enfin, Les différences observées entre les états ECAP-RR et ECAP-RH 
peuvent s’expliquer par l’effet de l’augmentation de la température durant le procédé 
ECAP-RH sur les processus de recristallisation. Comme expliqué dans le Chapitre 3, cet effet 
se traduit principalement par un léger adoucissement mécanique de l’état ECAP-RH en 
comparaison de l’état ECAP-RR. 
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Figure 4-2 : Comparaison des courbes S-N (contrainte maximale en MPa en fonction du nombre de 
cycles à rupture) obtenues pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH (obtenues à l’air à 25 °C 
pour f=50 Hz, R=0,1 et sous chargement sinusoïdal). 
La Figure 4-3 présente les faciès de rupture des états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH 
obtenus à l’issue des essais de fatigue à l’air réalisés à 93 %Rm. Aucune différence notable n’a 
été mise en évidence au niveau des modes de rupture de ces trois états. Les facies de rupture 
présentent tous un seul site d’amorçage localisé à la surface des échantillons comme cela est 
montré dans la Figure 4-4 (a). Ce site d’amorçage est très probablement associé à la présence 
de défauts de surface tels que les IMCs (Figure 4-4 (c)) ou les zones d’extrusion/intrusion 
(difficilement observables au MEB). La zone de propagation de fissure est caractérisée par un 
aspect « granuleux » (Figure 4-4 (d)) et ne présente pas de stries de fatigue et ce, quel que soit 
l’état considéré. Pour finir, la zone de rupture finale est ductile, ce qui est typique des alliages 
d’aluminium, et présente ainsi une forte densité de cupules comme en témoigne la Figure 4-4 
(b).  
Nombre de cycles à rupture
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Figure 4-3 : Observations MEB des facies de rupture obtenus pour l’état d’ébauche (a), (d) et (g) ; 
l’état ECAP-RR (b), (e) et (h) et l’état ECAP-RH (c), (f) et (i) à l’issue des essais de fatigue à l’air à 
93 %Rm. 
L’aspect « granuleux » de la zone de propagation de fissure correspondrait à un mode 
de rupture intergranulaire. En effet, cette hypothèse est en accord avec la faible taille de grains 
mesurée pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH (Chapitre 3). De surcroît, l’absence 
de stries de fatigue au sein de cette même zone laisse supposer une propagation instable de la 
fissure principale qui n’aurait donc pas progressé de manière continue à chaque cycle. Ce 
mode de rupture a déjà été observé dans des travaux antérieurs sur un alliage Al-Mg-Si [140] 
mais aussi par Esmaeili et al. pour un alliage 7075 [136]. Ainsi, l’affinement des grains induit 
par les procédés ECAP est à l’origine d’une augmentation de la densité de joints de grains qui 
constituent des barrières microstructurales et limitent l’évolution de la déformation d’un grain 
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Figure 4-4 : Observations MEB d’un facies de rupture obtenu pour l’état ECAP-RH à l’issue d’un 
essai de fatigue à l’air à 93 %Rm : (a) zone d’amorçage/propagation, (b) zone d’arrachement final 
ductile, (c) défaut d’amorçage et (d) zone de propagation intergranulaire. 
En conclusion, de par un affinement significatif des grains durant les procédés ECAP, 
les états ECAP-RR et ECAP-RH présentent une meilleure durée de vie en fatigue à l’air en 
comparaison de l’état d’ébauche. Afin de mieux appréhender le comportement en 
fatigue-corrosion de l’alliage 6xxx, les effets de la corrosion et de la sollicitation cyclique ont 
d’abord été considérés séparément. C’est pourquoi, dans le paragraphe qui va suivre, l’impact 
de plusieurs conditions de pré-corrosion sur la durée de vie en fatigue de l’alliage 6xxx mis en 
forme par ECAP sera évalué.   
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II. Effet de la pré-corrosion sur la durée de vie en fatigue à l’air 
de l’alliage 6xxx mis en forme par ECAP 
1. Pré-corrosion durant 72 h au potentiel de corrosion (PC72h) 
 
Figure 4-5 : Courbes S-N représentant la contrainte maximale (en %Rm et en MPa) en fonction du 
nombre de cycles à rupture pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH (obtenues à l’air à 25 °C 
pour f=50 Hz, R=0,1 et sous chargement sinusoïdal) après pré-corrosion pendant 72 h en milieu 
NaCl 0,5 M à Ecorr. Les zones colorées pleines font référence aux résultats des essais réalisés sans 
pré-corrosion (Figure 4-1) 
La Figure 4-5 montre les courbes S-N obtenues à l’air à 90 % et 80 % de Rm pour les états 
d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH après 72 h de pré-corrosion en milieu NaCl 0,5 M au 
potentiel de corrosion. Les résultats obtenus pour les éprouvettes saines sont reportés à titre 
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fatigue est relevée pour les échantillons pré-corrodés, et ce quel que soit l’état considéré. Le 
rapport NPC72h/NAir (où NPC72h et NAir sont les nombres moyens de cycles à rupture pour les 
essais réalisés après pré-corrosion pendant 72 h et les essais à l’air respectivement) diminue de 
0,07 ± 0,03 pour l’état d’ébauche à 0,05 ± 0,02 et 0,02 ± 0,01 pour les états ECAP-RR et ECAP-RH 
respectivement. A 80 %Rm, les échantillons d’ébauche pré-corrodés ont atteint des durées de 
vie supérieures à 107 cycles tandis que les états ECAP-RR et ECAP-RH présentent des durées 
de vie inférieures à 106 cycles.  
 
Figure 4-6 : Observations MEB des facies de rupture obtenus pour l’état d’ébauche (a), (d) et (g) ; 
l’état ECAP-RR (b), (e) et (h) et l’état ECAP-RH (c), (f) et (i) à l’issue des essais de fatigue à l’air à 
90 %Rm après pré-corrosion pendant 72 h en milieu NaCl 0,5 M à Ecorr. 
Les faciès de rupture correspondants sont reportés dans la Figure 4-6. Ils sont très 
similaires à ceux obtenus sans pré-corrosion (Figure 4-3). Comme observé dans la Figure 4-6 
(g), la Figure 4-6 (h) et la Figure 4-6 (i), le site d’amorçage est systématiquement localisé au 
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au MEB montrent que ces défauts sont distribués de manière homogène sur toute la surface 
des échantillons après une pré-corrosion de 72 h (Figure 4-7 (b)). Ces défauts correspondent à 
une dissolution de la matrice autour des IMCs riches en fer comme observé dans le Chapitre 3 
et dans la littérature [38,176,177]. Afin de caractériser ces défauts de corrosion, i.e. déterminer 
leur profondeur, leur diamètre, leur densité et leur morphologie, une analyse statistique au 
microscope confocal en mode interférométrique (résolution verticale de 0,1 – 1 nm) a été mise 
en œuvre. Pour cette analyse (et toutes celles réalisées dans ce chapitre), une méthodologie 
similaire à celle utilisée dans le Chapitre 3 a été employée. Un total de 25 images a été analysé 
pour chaque éprouvette. Seuls les défauts de profondeur supérieure à 0,1 µm ont été 
considérés ce qui a permis de caractériser une moyenne de 100 défauts par image 
(correspondant à une zone d’analyse de 351 µm x 264 µm).  
 
Figure 4-7 : Observations au MEB (a) d’un site d’amorçage sur un défaut de corrosion (échantillon 
d’ECAP-RR après pré-corrosion et essai à 80 %Rm), (b) et (c) de zones de dissolution autour des IMCs 
observées sur le fût d’une éprouvette ECAP-RH après pré-corrosion et essai à 90 %Rm. 
Les défauts de corrosion semblent légèrement plus larges et plus profonds pour l’état 
d’ébauche (2,72 µm / 1,76 µm) que pour l’état ECAP-RR (2,05 µm / 1,21 µm) et l’état ECAP-RH 
(2,38 µm / 1,54 µm) (Tableau 4-2). De plus, les valeurs de densité et de pourcentage de surface 
corrodée augmentent de 1,71.103 mm-2 et 0,91 % pour l’état d’ébauche à 5,36.103 mm-2 et 1,38 % 
pour l’état ECAP-RR et 3,52.103 mm-2 et 1,44 % pour l’état ECAP-RH après pré-corrosion 
durant 72 h. La morphologie des zones dissoutes est illustrée à l’aide de profils 3D et 2D 
reportés dans la Figure 4-8 (a) et la Figure 4-8 (b) respectivement. Ces défauts se présentent sous 
forme de crevasse dont le diamètre semble dépendre de la taille des IMCs autour desquels ils 
se développent. Enfin, une mesure du potentiel de corrosion a été effectuée durant les essais 
de pré-corrosion. Elle montre une diminution de Ecorr pour les états ECAP-RR et ECAP-RH par 
rapport à l’ébauche en accord avec ce qui a été obtenu dans le Chapitre précédent.  
(a) (b) (c)
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Tableau 4-2 : Profondeur, diamètre, densité et pourcentage de surface corrodée mesurés pour les états 
d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH à l’issue d’une pré-corrosion pendant 72 h en milieu NaCl 0,5 M 
au potentiel de corrosion.  
 
Figure 4-8 : (a) Profil 3D d’un défaut de dissolution observé à la surface d’un échantillon d’ébauche 
pré-corrodé pendant 72 h et (b) profil 2D correspondant.  
Comme énoncé précédemment, l’abattement de la durée de vie observé pour les 
échantillons pré-corrodés, par rapport aux éprouvettes saines, peut être relié à la formation de 
défauts de corrosion durant la pré-corrosion, ces derniers jouant le rôle de sites de 
concentration des contraintes comme démontré par plusieurs auteurs dans la littérature [178–
180]. La diminution du rapport NPC72h/NAir pour les états ECAP-RR et ECAP-RH, en 
comparaison de l’état d’ébauche, suggère que le procédé ECAP est responsable d’une 
sensibilisation plus forte de l’alliage à la pré-corrosion. Cependant, le fait que les défauts soient 
moins profonds et moins larges après ECAP n’est pas en accord avec ce dernier résultat. En 
effet, il est généralement admis que des défauts plus profonds et plus larges contribuent de 
manière plus importante aux phénomènes de concentration des contraintes. Plusieurs études 
se sont attachées à déterminer l’effet de la corrosion par piqûres sur l’amorçage des fissures 
de fatigue, démontrant ainsi l’importance critique de la profondeur et de la largeur des défauts 
de corrosion [69,181–184]. A titre d’exemple, Rokhlin et al. ont mis au point une relation 
empirique permettant de prédire la durée de vie en fatigue d’un alliage 2024-T3 après 
pré-corrosion [182] : 
Ebauche ECAP-RR ECAP-RH
Profondeur (µm) 1,76 ± 0,12 1,21 ± 0,07 1,54 ± 0,08
Diamètre (µm) 2,72 ± 0,25 2,05 ± 0,09 2,38 ± 0,11
Densité (103 mm-2) 1,71 ± 0,05 5,36 ± 0,05 3,52 ± 0,05
Pourcentage de surface 
corrodée (%)
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4 Équation 4-1 
 
 Où Nth est la durée de vie en fatigue des échantillons perforés d’un trou traversant, 
d est la profondeur de piqûre et h est l’épaisseur des échantillons. D’après cette étude, plus les 
piqûres de corrosion sont profondes, plus la durée de vie en fatigue des échantillons est faible. 
En s’appuyant sur ces derniers résultats issus de la littérature, l’état d’ébauche aurait dû 
présenter la plus grande sensibilité à la pré-corrosion. Néanmoins, Burns et al. ont aussi attiré 
l’attention sur le fait que la profondeur et le diamètre des défauts de corrosion n’étaient pas 
les seuls paramètres contrôlant l’amorçage des fissures de fatigue. La morphologie et la densité 
des défauts sont eux aussi des paramètres critiques à cet égard [75]. Fort de ces considérations, 
la légère augmentation de la densité et du pourcentage de surface corrodée mise en évidence 
pour les états ECAP-RR et ECAP-RH pourrait expliquer l’abattement de la durée de vie en 
fatigue observé pour ces derniers états en comparaison de l’état d’ébauche. Cette évolution est 
probablement reliée à la légère fragmentation des IMCs comme observé dans le Chapitre 3 à 
l’issue des procédés ECAP. Ainsi, la présence d’une densité plus importante de sites 
cathodiques a mené à la formation d’un plus grand nombre de défauts de surface et donc un 
amorçage prématuré des fissures de fatigue dans le cas des échantillons ECAP. Un résultat 
similaire a été obtenu par Korchef et al. [96]. 
A ce stade du chapitre, il semble nécessaire de rappeler au lecteur que l’alliage étudié 
ici est destiné à être utilisé dans les conducteurs électriques automobiles. Ceci suggère que lors 
d’une utilisation en service, différents courants peuvent circuler à travers ces câbles. Comme 
expliqué et mis en évidence dans le Chapitre 3, dans ces conditions, l’alliage 6xxx peut être 
sensible à d’autres formes de corrosion comme la corrosion par piqûres. En effet, dans le 
Chapitre 3, il a été démontré que l’alliage devenait sensible à la corrosion par piqûres lorsqu’il 
était polarisé en milieu NaCl 0,5 M. De plus, une influence significative de l’ECAP sur la 
propagation des piqûres de corrosion a été mise en évidence. Par conséquent, le paragraphe 
qui va suivre a pour objectif d’étudier l’impact d’une pré-corrosion sous polarisation sur la 
durée de vie en fatigue de l’alliage 6xxx mis en forme par ECAP.  
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2. Pré-corrosion sous polarisation (PCP) 
 
Figure 4-9 : Influence de la morphologie et du pourcentage de surface couverte par des piqûres de 
corrosion sur la durée de vie en fatigue des états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH.  
Dans ce paragraphe, des essais de fatigue à l’air ont été réalisés sur des éprouvettes 
pré-corrodées durant 10 min en imposant une densité de courant de 7 mA.cm-2 afin de 
déterminer l’influence de la corrosion par piqûres sur la durée de vie en fatigue de l’alliage. 
Comme montré dans le Chapitre 3, ces conditions expérimentales génèrent une distribution 
homogène de piqûres de corrosion pour les trois états considérés. La Figure 4-9 met en regard 
le nombre de cycles à rupture avec la profondeur des piqûres et le pourcentage de surface 
corrodée par piqûres mesurés pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH. Dans un 
premier temps, il est mis en évidence que, pour tous les échantillons, les nombres de cycles à 
rupture reportés dans la Figure 4-9 sont légèrement plus faibles que ceux obtenus pour les 
éprouvettes pré-corrodées durant 72 h au potentiel de corrosion (Figure 4-5). Ensuite, les 
procédés ECAP conduisent à une diminution du nombre de cycles à rupture et du rapport 
NPCP/NAir d’une valeur de 0,021 ± 0,04 pour l’état d’ébauche à une valeur de 0,013 ± 0,002 et 
une valeur de 0,008 ± 0,002 pour les états ECAP-RR et ECAP-RH respectivement. Comme 
expliqué dans le Chapitre 3, et comme indiqué dans la Figure 4-9, les états ECAP-RR et 
ECAP-RH présentent des piqûres moins profondes que l’état d’ébauche. En revanche, la 
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densité de piqûres et le pourcentage de surface corrodée augmentent dans les cas des 
échantillons ECAP en comparaison de l’état d’ébauche. Par ailleurs, les facies de rupture 
présentent des caractéristiques similaires à ceux observés pour les essais précédents à la 
différence d’un amorçage multiple localisé au niveau des piqûres de corrosion (Figure 4-10). 
De plus, des fissures secondaires semblent s’amorcer au niveau de piqûres de corrosion 
localisées sur le fût des éprouvettes (Figure 4-11 (c)).  
 
Figure 4-10 : Observations MEB des facies de rupture obtenus pour l’état d’ébauche (a), (d) et (g) ; 
l’état ECAP-RR (b), (e) et (h) et l’état ECAP-RH (c), (f) et (i) à l’issue des essais de fatigue à l’air à 
90 %Rm après pré-corrosion sous polarisation à une densité de courant de 7 mA.cm-2 pendant 10 min 
en milieu NaCl 0,5 M.  
L’abattement de la durée de vie en fatigue observé après pré-corrosion sous 
polarisation en comparaison des essais réalisés sur éprouvettes saines s’explique très 
probablement par la présence d’une grande densité de piqûres de corrosion à la surface des 
échantillons à l’issue de la pré-corrosion sous polarisation (Figure 4-11). De plus, la diminution 
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rapport à ce qui a été observé au potentiel de corrosion peut s’expliquer par l’évolution de la 
morphologie des défauts de corrosion : depuis des défauts de corrosion liés à la dissolution de 
la matrice autour des IMCs au potentiel de corrosion vers des piqûres de corrosion, qui 
s’amorcent sur ces défauts et grossissent lorsque les échantillons sont polarisés. Ceci met en 
évidence le lien entre abattement de la durée de vie en fatigue et morphologie des défauts de 
corrosion. Toutefois, les résultats cités précédemment suggèrent un effet plus néfaste de la 
pré-corrosion sous polarisation sur la durée de vie en fatigue dans le cas des états ECAP-RR 
et ECAP-RH que pour l’état d’ébauche. Or, comme souligné dans le paragraphe précédent, il 
est généralement admis que plus les piqûres sont profondes et larges, moins la durée de vie 
en fatigue est élevée ce qui semble contredire les résultats présentés ici [139]. Cette 
contradiction suggère une nouvelle fois que les dimensions des piqûres ne sont pas les seuls 
paramètres influençant les mécanismes d’amorçage des fissures de fatigue. A cet égard, les 
résultats du Chapitre 3 ont montré que les procédés ECAP influencent la morphologie des 
piqûres de corrosion dans le cas de l’alliage 6xxx. Pour rappel, les procédés ECAP 
favoriseraient une propagation des piqûres en surface plutôt qu’en profondeur ce qui pourrait 
expliquer les différences de durée de vie observées non seulement entre les états d’ébauche, 
ECAP-RR et ECAP-RH mais aussi celles observées entre les échantillons pré-corrodés à Ecorr, 
pour lesquels seule une dissolution autour des IMCs a été observée, et les échantillons pré-
corrodés sous polarisation, pour lesquels des piqûres grossières ont été mises en évidence. En 
effet, comme indiqué précédemment, il est probable que la densité des défauts de corrosion 
soit également un paramètre majeur pour ce qui concerne la durée de vie en fatigue. 
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Figure 4-11 : Observations MEB du facies de rupture d’un échantillon ECAP-RR après pré-corrosion 
sous polarisation et essai à l’air à 90 %Rm : (a) vue globale de l’échantillon, (b) défaut d’amorçage de la 
fissure principale et (c) défaut d’amorçage d’une fissure secondaire sur le fût de l’éprouvette.  
Ce paragraphe permet donc de confirmer que la morphologie d’une part et la densité 
des défauts de corrosion d’autre part de chaque état métallurgique ont une influence non 
négligeable sur l’étape d’amorçage des fissures de fatigue et donc sur la durée de vie en fatigue 
de l’alliage 6xxx. Néanmoins, il est évident que lors d’une utilisation en service, les 
endommagements en corrosion et en fatigue sont rarement dissociés. C’est pourquoi l’objectif 
du dernier paragraphe est de déterminer l’influence de l’ECAP sur le comportement en 
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III. Influence de l’ECAP sur le comportement en fatigue-
corrosion de l’alliage 6xxx 
 
Figure 4-12 : Courbes S-N représentant la contrainte maximale (en %Rm et en MPa) en fonction du 
nombre de cycles à rupture pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH obtenues en milieu 
NaCl 0,5 M à Ecorr (à 25 °C pour f=50 Hz, R=0,1 et sous chargement sinusoïdal). Les zones colorées 
pleines et vides avec contours font référence aux résultats des essais réalisés sans pré-corrosion (Figure 
4-1) et après pré-corrosion pendant 72 h respectivement (Figure 4-5). 
La Figure 4-12 montre les courbes S-N obtenues pour les états d’ébauche, ECAP-RR et 
ECAP-RH à 90 % et 80 % de Rm en milieu NaCl 0,5 M à Ecorr. Les résultats obtenus 
précédemment sur les éprouvettes saines et pré-corrodées durant 72 h sont reportés à titre de 
comparaison. Les rapports NFC/NAir à 90 %Rm ont été estimés autour de 0,09 ± 0,04, puis 
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valeurs suggèrent que l’abattement de la durée de vie en fatigue-corrosion, par comparaison 
aux essais sous air, est très similaire à celui calculé pour les éprouvettes pré-corrodées durant 
72 h. Pourtant, en considérant le temps d’immersion des essais de pré-corrosion (72 h) et de 
fatigue-corrosion (en moyenne 1,5 h), il est évident que les conditions de fatigue-corrosion sont 
plus sévères que les conditions de pré-corrosion du point de vue des durées de vie en fatigue. 
A 80 %Rm, des conclusions identiques peuvent être tirées pour tous les états métallurgiques à 
l’exception de l’état ECAP-RH qui semble moins sujet à un abattement de la durée de vie en 
fatigue lors d’une sollicitation en fatigue-corrosion. Ce point sera abordé plus en détails par la 
suite.  
 
Figure 4-13 : Observations MEB des facies de rupture obtenus pour l’état d’ébauche (a), (d) et (g) ; 
l’état ECAP-RR (b), (e) et (h) et l’état ECAP-RH (c), (f) et (i) à l’issue des essais de fatigue-corrosion 
à 90 %Rm réalisés en milieu NaCl 0,5 M à Ecorr. 
Les facies de rupture observés à l’issue des essais de fatigue-corrosion à 90 %Rm sont 
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évidence pour les éprouvettes saines et pré-corrodées. De la même manière que pour les 
éprouvettes pré-corrodées, l’amorçage des fissures de fatigue est toujours localisé au niveau 
des défauts de corrosion (Figure 4-13 (g), Figure 4-13 (h) et Figure 4-13 (i)) i.e. des zones de 
dissolution anodique autour des IMCs riches en fer comme expliqué précédemment.  
 
Figure 4-14 : Comparaison des nombres de cycles à rupture obtenus pour les états d’ébauche, 
ECAP-RR et ECAP-RH sous sollicitation en fatigue-corrosion et après pré-corrosion pendant 1,5 h en 
milieu NaCl 0,5 M. Les résultats obtenus à l’issue d’une pré-corrosion pendant 72 h ont été reportés à 
titre de comparaison.  
Comme relevé précédemment, durant les essais de fatigue-corrosion, un abattement 
de la durée de vie en fatigue très similaire à celui observé pour les échantillons pré-corrodés 
durant 72 h, mais pour des temps d’immersion bien plus courts est mesuré : ceci suggère donc 
une synergie entre la sollicitation cyclique et les processus de corrosion. Ce résultat a déjà été 
observé dans d’autres études réalisées sur des alliages d’aluminium [69,83]. Afin de confirmer 
cette hypothèse, des essais de fatigue à l’air à 90 %Rm ont été réalisés sur des éprouvettes 
pré-corrodées pendant 1,5 h i.e. approximativement la durée des essais de fatigue-corrosion à 
90 %Rm pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH. Ces essais mettent en évidence que, 
dans ces conditions particulières de pré-corrosion, tous les échantillons possèdent des durées 
de vie bien supérieures à celles obtenues pour les essais de fatigue-corrosion (Figure 4-14). Ceci 
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(à Ecorr), l’interaction entre la sollicitation cyclique et les processus de corrosion est responsable 
d’un abattement plus important de la durée de vie en fatigue de l’alliage 6xxx. Pour expliquer 
ce phénomène, une analyse statistique de la morphologie et de la distribution des défauts de 
corrosion formés durant les essais de fatigue-corrosion et les essais de pré-corrosion courts 
(PC1h30) a été réalisée par interférométrie. Les résultats de cette analyse sont reportés dans la 
Figure 4-15.  
 
Figure 4-15 : (a) Profondeur, (b) diamètre équivalent, (c) fraction surfacique et (d) densité de défauts 
de corrosion pour les états d’ébauche (AR), ECAP-RR (RR) et ECAP-RH (RH) après essais de fatigue 
à l’air sur des éprouvettes pré-corrodées pendant 72 h, essais de fatigue-corrosion et essais de fatigue à 
l’air sur des éprouvettes pré-corrodées pendant 1,5 h en milieu NaCl 0,5 M à Ecorr. 
PC72h FC PC1h30 PC72h FC PC1h30
PC72h FC PC1h30 PC72h FC PC1h30
(a) (b)
(c) (d)
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En premier lieu, la profondeur et le diamètre des défauts de corrosion diminuent avec 
le temps d’immersion au potentiel de corrosion pour tous les états considérés en comparant 
les résultats obtenus pour des temps de pré-corrosion de 72 h et 1,5 h (Figure 4-15 (a) et Figure 
4-15 (b)). Ceci reste vrai pour les échantillons sollicités en fatigue-corrosion, en considérant, 
comme indiqué précédemment, un temps d’immersion moyen de 1,5 h. De plus, aucune 
différence significative en termes de morphologie n’a été relevée entre les défauts formés lors 
des essais de fatigue-corrosion et ceux formés lors des essais de pré-corrosion durant 1,5 h. 
Cette observation suggère que la sollicitation cyclique n’influence ni le type ni la morphologie 
des défauts de corrosion. De surcroît, aucun effet particulier des procédés ECAP sur la 
morphologie des défauts de fatigue-corrosion n’a été mis en évidence. Ceci est vrai également 
pour les échantillons pré-corrodés pendant 1,5 h. A l’opposé, comme indiqué précédemment, 
pour les échantillons pré-corrodés pendant 72 h, les défauts de corrosion sont moins profonds 
après ECAP. On retrouve donc ici les résultats du Chapitre 3 avec une influence de l’ECAP 
sur la morphologie des défauts de corrosion observable seulement lorsque les défauts 
commencent à atteindre une certaine taille. Néanmoins, une augmentation des densités de 
défauts et des pourcentages de surface corrodée est constatée pour les échantillons de 
fatigue-corrosion en comparaison des échantillons PC1h30, en particulier pour les états ECAP-
RR et ECAP-RH. Des essais similaires ont été réalisés à 80 %Rm sur des échantillons 
pré-corrodés pendant 16 h en milieu NaCl 0,5 M et comparés aux essais de fatigue-corrosion 
réalisés aussi à 80 %Rm. Par souci de concision, ces résultats ne sont pas présentés ici mais ils 
suggèrent des tendances similaires cependant moins prononcées que pour les essais réalisés à 
90 %Rm. Ceci semble indiquer une interaction entre les mécanismes de fatigue et de corrosion 
(Figure 4-15 (c) et Figure 4-15 (d)). Afin d’expliquer cet effet, plusieurs mécanismes ont déjà été 
proposés dans la littérature.  Les plus pertinents vis-à-vis de notre étude sont ceux décrivant 
l’influence d’une sollicitation cyclique sur la résistance du film d’oxyde et la dissolution du 
métal [185]. Durant les essais de fatigue-corrosion, une rupture continue de la couche d’oxyde 
en surface s’effectuerait préférentiellement autour des défauts de surface, i.e. les IMCs qui 
joueraient une nouvelle fois le rôle de sites de concentration des contraintes. Ce phénomène 
serait responsable d’une exposition rapide de ces particules au milieu corrosif menant ainsi à 
une augmentation de la densité des défauts de corrosion en surface [139,186]. Cette hypothèse 
pourrait expliquer les résultats obtenus pour les états ECAP-RR et ECAP-RH. En revanche, 
elle ne permet pas d’expliquer les différences observées entre les états ECAP-RR et ECAP-RH, 
pour lesquels ceci dit, les différences en termes de durée de vie en fatigue demeurent 
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relativement faibles, malgré des différences notables pour ce qui concerne la densité de défauts 
de corrosion et la proportion de surface corrodée. 
Notons par ailleurs que le paragraphe précédent se focalise sur l’étape d’amorçage des 
fissures de fatigue uniquement. Cependant, d’autres mécanismes, plutôt reliés à l’étape de 
propagation des fissures de fatigue, peuvent être discutés afin de comprendre l’interaction 
entre la sollicitation cyclique et les processus de corrosion. En effet, dès lors qu’une fissure 
s’amorce sur un défaut de corrosion et commence à se propager, une surface non-passivée se 
forme en pointe de fissure de par la localisation de la déformation et l’émergence de bandes 
de glissement dans cette zone en particulier. Le modèle dissolution/glissement 
(slip dissolution model en anglais) est généralement utilisé pour décrire la compétition entre 
la plasticité et les processus de re-passivation en pointe de fissure [185]. Selon ce modèle, si la 
vitesse de re-passivation est inférieure à la vitesse de déformation, la fissure de fatigue peut 
continuer à se propager. Pour autant, la fissure peut s’arrêter par des mécanismes 
d’émoussement dépendant de la vitesse de dissolution en pointe de fissure. A l’inverse, si la 
vitesse de re-passivation est supérieure à la vitesse de déformation, la fissure ne peut plus se 
propager [185]. De plus, Jones et al. ont mis en évidence que la dissolution anodique en pointe 
de fissure était favorisée par un phénomène de couplage électrochimique existant entre la 
pointe et les lèvres de la fissure qui jouent le rôle de cathodes dans les processus de corrosion 
[187]. Enfin, le dernier mécanisme pouvant être utilisé pour expliquer cette synergie est basé 
sur une propagation des fissures assistée par la présence d’hydrogène en pointe de fissure 
durant les essais de fatigue-corrosion [188]. Cependant, des tests préliminaires visant à évaluer 
la sensibilité de l’alliage à la fragilisation par l’hydrogène ont été effectués et n’ont révélé 
aucune sensibilité particulière de l’alliage à ce type d’endommagement. Ces derniers résultats 
doivent néanmoins être nuancés car il est important de garder à l’esprit que la zone d’effet de 
l’hydrogène en pointe de fissure est très peu étendue et qu’une contribution de l’hydrogène 
dans cette même zone reste possible mais très difficile à mettre en évidence 
expérimentalement. Quoi qu’il en soit, il est donc probable que ces différents processus 
pourraient certainement contribuer à expliquer les différences entre ECAP-RR et ECAP-RH en 
particulier. 
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IV. Conclusion Générale du Chapitre 4 
L’influence des procédés ECAP-RR et ECAP-RH sur la résistance en fatigue et 
fatigue-corrosion de l’alliage 6xxx a été étudiée dans ce chapitre. Les conclusions principales 
en lien avec le chapitre précédent sont les suivantes :  
1. Une augmentation de la durée de vie en fatigue à haut niveau de contrainte a été 
mise en évidence pour les états ECAP-RR et ECAP-RH. Ceci est attribué à 
l’affinement des grains induit par les procédés ECAP observé dans le Chapitre 3. 
Cet affinement entraine un retard à l’amorçage des fissures de fatigue et une 
probable diminution de la vitesse de propagation des fissures ;   
2. Il a été montré, en accord avec la littérature, que les défauts de corrosion formés 
durant l’étape de pré-corrosion (i.e. la dissolution autour des IMCs riches en fer à 
Ecorr et les piqûres de corrosion obtenues sous polarisation) jouent le rôle de sites 
de concentration des contraintes responsables d’un abattement drastique de la 
durée de vie en fatigue pour les trois états considérés.  Les états ECAP-RR et 
ECAP-RH présentent cependant une densité plus importante de ces mêmes défauts 
de par une fragmentation des IMCs riches en fer mise en évidence dans le 
Chapitre 3. Ceci se traduit par un abattement des durées de vie en fatigue plus 
important pour les états ECAP-RR et ECAP-RH, par rapport à l’état d’ébauche, 
lorsque les éprouvettes sont pré-corrodées, comparativement à des éprouvettes 
saines. Les résultats ont ainsi montré que le paramètre « profondeur » des défauts 
de corrosion n’était pas suffisant pour expliquer la durée de vie en fatigue des 
différents états considérés ici et qu’il était fondamental de prendre en compte la 
densité de défauts de corrosion ; 
3. Les essais de fatigue-corrosion se sont révélés être critiques vis à vis des durées de 
vie en fatigue de l’alliage. Une synergie entre la sollicitation cyclique et les 
processus de corrosion a été mise en exergue. Cette dernière est associée à une 
augmentation de la densité des défauts de corrosion durant les essais de 
fatigue-corrosion en comparaison avec des essais de pré-corrosion. Elle peut être 
reliée à l’endommagement cyclique du film d’oxyde à la surface des éprouvettes. 
L’influence de l’ECAP sur la sensibilité à la fatigue-corrosion est similaire à ce qui 
a été observé pour les essais de pré-corrosion mais se révèle être moins prononcée 
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pour l’état ECAP-RH cependant, sans qu’il soit, en l’état, aisé d’apporter des 
explications claires aux résultats obtenus.  
A l’issue des Chapitre 3 et 4, il est possible de conclure quant à l’utilisation du procédé ECAP 
comme procédé de mise en forme de l’alliage 6xxx au vu de l’application considérée. Les 
procédés ECAP-RR et ECAP-RH permettent une amélioration significative des propriétés 
mécaniques de l’alliage sans pour autant générer une endommagent en corrosion plus critique 
lors d’une exposition à un milieu corrosif (avec ou sans polarisation). Cependant, les procédés 
ECAP sont responsables d’une fragmentation des particules intermétalliques grossières ce qui 
mène à une multiplication des sites d’amorçages des piqûres de corrosion. Ceci est à l’origine 
d’une sensibilité légèrement plus grande de l’alliage à la pré-corrosion et à une sollicitation de 
type fatigue-corrosion après mise en forme par ECAP. Le dernier chapitre aura pour objectif 
d’évaluer l’intégration du procédé dans la chaîne de fabrication des câbles en alliages 
d’aluminium de la série 6xxx. Pour y arriver, l’influence des traitements thermiques sur le 
comportement en corrosion de l’alliage 6xxx mis en forme par ECAP sera déterminée.  
Chapitre  4  :  Inf luence de l ’ECAP sur l e  comportement en Fat igue et  en  Fat igue - corrosion 





V. Schéma-Synthèse : Influence de l’ECAP sur le comportement 
en fatigue-corrosion de l’alliage 6xxx 
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I. Récapitulatif des différents états métallurgiques étudiés dans 
ce chapitre  
L’objectif de cette partie est d’étudier l’influence des traitements thermiques sur le 
comportement en corrosion de l’alliage 6xxx mis en forme par ECAP. En effet, pour rappel, les 
résultats du Chapitre 3 ont montré que l’alliage 6xxx n’était sensible qu’à la corrosion par 
piqûres avant comme après le procédé ECAP. Ce résultat est valable pour une seconde passe 
de déformation réalisée à température ambiante ou à plus haute température (135-155 °C), 
alors que, dans ce dernier cas, une sensibilisation à la corrosion intergranulaire était à craindre. 
Cependant, ces mécanismes de corrosion étaient cohérents vis-à-vis des microstructures 
observées qui ne montraient aucun précipité intergranulaire quel que soit l’état métallurgique 
considéré. Ces résultats suggéraient une influence significative de l’ECAP, et de la 
déformation de manière plus générale, sur les cinétiques de précipitation des phases 
secondaires au sein de l’alliage 6xxx de l’étude. 
Afin d’étudier précisément cet éventuel effet, des échantillons d’ébauche, ECAP-RR et 
ECAP-RH ont tout d’abord été mis en solution à 550 °C pendant 1 h puis soumis à une trempe 
à l’eau tempérée pendant 8 min afin d’effacer complètement l’effet des procédés de mise en 
forme.  Ensuite, certains de ces échantillons ont été vieillis artificiellement à une température 
de 180 °C pendant 8 h. Des tests préliminaires (Annexe C) ont montré que ces conditions 
permettaient d’atteindre les propriétés mécaniques optimales pour l’alliage 6xxx. Enfin, 
d’autres échantillons ont simplement été vieillis à 180 °C pendant des durées variant de 15 min 
à 8 h sans mise en solution préalable. Tous ces traitements thermiques sont résumés dans le 
Tableau 5-1.  
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Tableau 5-1 : Tableau récapitulatif des conditions de traitements thermiques imposées aux échantillons 
d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH. 
 
  
Mise en solution Vieillissement










Ebauche+MS+180 550 60 180 480
RR+MS+180 550 60 180 480
RH+MS+180 550 60 180 480
Ebauche+TTH 180 15-360
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II. Influence du traitement thermique sur le comportement en 
corrosion de l’alliage 6xxx mis en forme par ECAP 
Ce paragraphe constitue le point d’ancrage de ce Chapitre 5. Il a pour but de présenter 
le comportement en corrosion de l’alliage 6xxx mis en forme par ECAP après différents 
traitements thermiques. Les résultats présentés ici serviront de base de réflexion pour le 
paragraphe suivant concernant l’influence de l’ECAP sur les cinétiques de précipitation de 
l’alliage. 
Comme expliqué dans le premier paragraphe, pour aller plus loin dans la 
compréhension du comportement en corrosion des échantillons mis en forme par ECAP, un 
traitement de vieillissement a été imposé aux échantillons d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH 
dans le but d’induire une précipitation intergranulaire, et donc une éventuelle sensibilisation 
à la corrosion intergranulaire. La Figure 5-1 (a) montre ainsi les courbes de polarisation 
obtenues en milieu NaCl 0,5 M pour les échantillons d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH vieillis 
à 180 °C pendant 8 h. À titre de comparaison, les courbes tracées pour les échantillons 
d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH sont également reportées. Premièrement, les résultats ont 
montré que l’allure des courbes de polarisation ainsi que les valeurs de Ecorr et icorr étaient très 
similaires pour les échantillons vieillis et non vieillis. Les courbes de polarisation sont 
caractérisées, dans le domaine cathodique, par un plateau de densité de courant 
correspondant à la réaction de réduction du dioxygène contrôlée par la diffusion. Après Ecorr, 
une augmentation brutale de la densité de courant anodique est observée, montrant ainsi que 
tous les états métallurgiques sont sensibles à la corrosion localisée à leur potentiel de corrosion. 
Cependant, le vieillissement conduit à un décalage du potentiel de corrosion vers des 
potentiels plus positifs par rapport aux échantillons non vieillis, essentiellement pour les 
échantillons après ECAP. Ce résultat témoigne d’un effet probable de la déformation et de la 
densité de dislocations introduites lors des procédés de mise en forme de l’ébauche et des 
échantillons ECAP, un processus de restauration s’étant probablement produit, au moins 
partiellement, lors du vieillissement thermique. Par ailleurs, un décalage du potentiel de 
corrosion vers des potentiels plus négatifs pour les échantillons ECAP-RR et ECAP-RH en 
comparaison de l’ébauche est observé, comme relevé dans le Chapitre 3. Ce décalage peut 
s’expliquer par l’influence de l’ECAP sur la taille de grains et la densité de LAGBs et HAGBs 
[106,122–124].  Néanmoins, le résultat principal demeure ici que, pour les trois états 
considérés, l’influence du traitement thermique sur les courbes de polarisation reste peu 
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significative. Ceci est en parfait accord avec les observations réalisées au microscope optique 
qui mettent en évidence une sensibilité des échantillons vieillis à la corrosion par piqûres 
uniquement (Figure 5-2 (b), Figure 5-2 (f) et Figure 5-2 (j)) de manière similaire à ce qui avait été 
observé pour les échantillons d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH (Figure 5-2 (a), Figure 5-2 (e) 
et Figure 5-2 (i)).  
 
Figure 5-1 : Courbes de polarisation obtenues en milieu NaCl 0,5 M : (a) influence d’un traitement 
thermique à 180 °C pendant 8 h sur le comportement en corrosion de l’alliage 6xxx et (b) influence 
d’un traitement de mise en solution à 550 °C pendant 1 h sur le comportement en corrosion de 
l’alliage 6xxx vieilli et non vieilli. 
(a) (b)
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Figure 5-2 : Observations au microscope optique après essais de polarisation en milieu NaCl 0,5 M 
pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH : (a), (e) et (i) sans mise en solution ; (b), (f) et (j) 
traités à 180 °C pendant 8 h sans mise en solution ; (c), (g) et (k) avec mise en solution à 550 °C 
pendant 1 h ; (d), (h) et (i) mis en solution à 550 °C pendant 1 h puis traités à 180 °C pendant 8 h. 
Les piqûres de corrosion se forment à proximité des IMCs riches en fer comme montré 
dans le Chapitre 3 et dans la littérature [38,39,46].  Or, aucune modification de ces particules 
n’était attendue pendant le vieillissement, étant donné que ces particules sont formées pendant 
la solidification et insolubles lors de traitements thermiques ultérieurs. Qui plus est, aucune 
modification de la taille de grains n’a été constatée à l’issue des traitements thermiques. Ainsi, 
aucune influence de ce paramètre microstructural sur le comportement en corrosion n’était 
attendue non plus. Cependant, le comportement en corrosion observé pour les échantillons 
vieillis semble quelque peu contradictoire avec l’hypothèse selon laquelle des précipités 
intergranulaires auraient pu se former durant le traitement thermique menant ainsi à une 
sensibilisation de l’alliage à la corrosion intergranulaire. Effectivement, il est classiquement 
observé sur ce type d’alliage la formation de nombreux précipités intergranulaires lors de 
revenus à des températures similaires à celles appliquées lors de la seconde passe d’ECAP 
pour le procédé ECAP-RH. Cette dernière contradiction suggère que les changements 
microstructuraux induits par le procédé ECAP sont à l’origine d’une modification des 
cinétiques de précipitation de l’alliage 6xxx. Pour vérifier cette hypothèse, un traitement de 
(a) (b) (c) (d)
(e) (f) (g) (h)




















Sans mise en 
solution
180 C-8h 550 C-1h 550 C-1h + 180 C-8h
Chapitre  5  :  Inf luence des t rait ements thermiques sur l e  comportement  en corrosion d’un 





mise en solution a été imposé aux échantillons avant les traitements de vieillissement afin de 
s’affranchir de l’effet du procédé de mise en forme sur la microstructure de l’alliage. 
La Figure 5-1 (b) montre les courbes de polarisation obtenues pour l’état 
Ebauche+MS+180 ; les courbes obtenues pour les états d’ébauche et Ebauche+MS ont été 
reportées à titre de comparaison. Dans le but d’alléger ici la discussion, les courbes obtenues 
pour les états RR+MS, RH+MS, RR+MS+180 et RH+MS+180 n’ont pas été représentées dans 
la Figure 5-1 (b). Cependant, il semble important de souligner que les résultats obtenus pour 
ces derniers états sont similaires à ceux présentés ici. En premier lieu, on peut remarquer que 
les courbes obtenues pour les états d’ébauche et Ebauche+MS possèdent des allures 
semblables à l’exception de la branche cathodique. En effet, une densité de courant cathodique 
moins élevée a été relevée pour l’état Ebauche+MS en comparaison de l’état d’ébauche. De 
plus, les valeurs de Ecorr mesurées pour les états d’ébauche et Ebauche+MS sont très similaires 
(-0,71 VECS et -0,70 VECS respectivement). De la même manière que l’état d’ébauche, l’état 
Ebauche+MS présente une augmentation brutale de la densité de courant anodique pour des 
potentiels supérieurs à Ecorr. Les observations réalisées au microscope optique à l’issue des 
essais de polarisation mettent en évidence la présence de piqûres grossières de corrosion, 
associées à la présence de particules intermétalliques grossières riches en fer, avec une 
morphologie et une densité similaires à ce qui avait été observé pour l’état d’ébauche (Figure 
5-2 (c)). Des observations identiques ont été réalisées pour les états RR+MS et RH+MS (Figure 
5-2 (g) et Figure 5-2 (k)). Un tel résultat est en accord avec l’effet négligeable de la mise en 
solution sur la morphologie et la densité des particules intermétalliques grossières riches en 
fer. La diminution de la densité de courant cathodique observée pour l’état Ebauche+MS peut 
être reliée à d’autres paramètres microstructuraux impactés par le traitement de mise en 
solution (taille de grains, nature des interfaces, dislocations). En effet, contrairement aux 
échantillons d’ébauche, les échantillons Ebauche+MS présentent une microstructure très peu 
déformée. Le traitement de mise en solution a permis une recristallisation complète et un 
grossissement significatif des grains menant à l’obtention d’une taille de grains moyenne de 
113 µm (Figure 5-3). De telles variations microstructurales peuvent expliquer les changements 
observés au niveau de la vitesse de propagation des piqûres mis en évidence par la présence 
de piqûres de plus grande taille pour les états Ebauche+MS, RR+MS et RH+MS en 
comparaison des états d’ébauche, ECAP-RR, ECAP-RH, Ebauche+180, RR+180 et RH+180. 
Pour tous les échantillons, les piqûres de corrosion semblent s’être propagées par le biais de 
filaments fins de corrosion partant des piqûres vers l’intérieur des grains.  
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Figure 5-3 : Observation au microscope optique de la surface de l’échantillon Ebauche+MS après 
exposition pendant 40s au réactif HBF4.  
Il semble aussi pertinent de noter que le traitement de mise en solution a été suivi d’une 
trempe à l’eau tempérée ce qui permet d’empêcher la formation de précipités intergranulaires. 
Ainsi, aucune sensibilité à la corrosion intergranulaire n’était attendue dans le cas de l’état 
Ebauche+MS. A l’inverse, l’état Ebauche+MS+180 présente un comportement en corrosion 
très différent des états d’ébauche et Ebauche+MS. Ce comportement particulier se caractérise 
par une diminution significative de la densité de courant cathodique, une diminution de Ecorr 
(-0,75 VECS) ainsi qu’une augmentation de la densité de courant anodique dans le domaine de 
potentiel [-0,75 VECS ; -0,65 VECS]. Les observations au microscope optique réalisées à l’issue des 
essais de polarisation mettent en évidence à la fois des piqûres de corrosion et des zones de 
corrosion intergranulaire (Figure 5-2 (d)), ce qui pourrait expliquer les variations observées sur 
les courbes de polarisation.  Des observations plus précises réalisées au MEB montrent que la 
corrosion intergranulaire semble s’amorcer au niveau des piqûres puis se propager ensuite à 
l’intérieur des grains par le biais de filaments très fins (Figure 5-4 (a)). En effet, la croissance 
des piqûres a mené à la formation de zones confinées au sein desquelles l’agressivité du milieu 
est telle que les joints de grains connectés à ces zones ont commencé à se corroder. Un 
agrandissement de la courbe de polarisation de l’état Ebauche+MS+180 permet d’identifier un 
potentiel de rupture aux alentours de -0,66 VECS correspondant au potentiel d’amorçage de la 
corrosion intergranulaire [170,189,190] (Figure 5-4 (b)) alors qu’à Ecorr, l’échantillon n’est 
sensible qu’à la corrosion par piqûres. En conclusion, les résultats précédents démontrent 
qu’une mise en solution à 550 °C pendant 1 h suivie d’un traitement thermique à 180 °C 
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pendant 8 h permet de sensibiliser l’état d’ébauche à un endommagement de type corrosion 
intergranulaire. Des résultats similaires ont été obtenus pour les états ECAP-RR et ECAP-RH 
(Figure 5-2 (h) et Figure 5-2 (i)) mais pour plus de clarté et de concision, les courbes de 
polarisation correspondant aux états RR+MS+180 et RH+MS+180 n’ont pas été reportées dans 
la Figure 5-1 (b). 
 
Figure 5-4 : (a) Observations MEB (en utilisant le détecteur d’électrons rétro-diffusés) de l’état 
Ebauche+MS+180 à l’issue d’un essai de polarisation ; (b) agrandissement de la branche anodique de 
la courbe de polarisation de l’état Ebauche+MS+180 (ECI indique le potentiel d’amorçage de la 
corrosion intergranulaire)   
A première vue, les résultats de la Figure 5-1 (b) coïncident avec ceux de la littérature. 
En effet, comme cela a été rappelé précédemment, de nombreux auteurs ont mis en évidence 
une sensibilité à la corrosion intergranulaire des alliages 6xxx à l’état T6. Les mécanismes de 
corrosion sont généralement associés à la formation de précipités intergranulaires Mg2Si et 
d’une PFZ le long des joints de grains durant le traitement thermique comme expliqué dans la 
Chapitre 1 de ce manuscrit [38]. Des micro-couplages galvaniques existent entre les précipités 
intergranulaires, la PFZ et la matrice environnante de par leur différence de composition 
chimique. Ces micro-couplages sont à l’origine de la dissolution préférentielle des précipités 
intergranulaires et/ou de la PFZ [59,191]. D’un autre côté, l’absence de corrosion 
intergranulaire dans les états Ebauche+180, RR+180 et RH+180 est un résultat important d’un 
point de vue purement scientifique mais aussi industriel. Un tel résultat a déjà été observé 
dans d’autres études. Par exemple, Laurino et al. ont observé de la corrosion intergranulaire 
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avait été mise en évidence pour le même alliage soumis à un procédé de tréfilage avant le 
traitement thermique. Ceci avait été expliqué par l’absence de précipités intergranulaires dans 
le cas des échantillons tréfilés alors que ces mêmes précipités avaient été observés sur les 
échantillons à l’état T6 [38]. Par analogie, il serait possible d’affirmer ici que, dans le cas des 
échantillons d’ébauche, la pré-déformation introduite durant le procédé de mise en forme 
(extrusion) permettrait d’inhiber la formation des précipités intergranulaires, et peut-être 
aussi des précipités durcissants, ainsi que la formation d’une PFZ durant le traitement 
thermique. Dans les cas des états ECAP-RR et ECAP-RH, la déformation sévère introduite par 
le procédé ECAP ne ferait qu’exacerber cet effet. A l’inverse, lorsque l’on applique un 
traitement de mise en solution à 550 °C avant le traitement de vieillissement, l’effet des étapes 
de déformation est effacé, expliquant ainsi les différences de comportement en corrosion 
observées entre les états remis en solution et ceux vieillis sans mise en solution préalable. Il 
faut toutefois rappeler également les travaux de Zhang et al. qui ont montré une évolution 
d’un endommagement en corrosion de type intergranulaire vers un endommagement de type 
corrosion par piqûres dans des conditions de sur-vieillissement. Ce résultat s’explique par une 
diminution de la densité d’éléments d’alliage en solution solide dans la matrice de par la 
formation d’une grande densité de précipités durcissants durant le sur-vieillissement. En effet, 
ceci contribue à réduire les micro-couplages galvaniques existant entre la PFZ et la matrice et 
ainsi la sensibilité à la corrosion intergranulaire [170]. Dans la présente étude, les conditions 
de vieillissement ont été choisies pour correspondre à un état dit « vieilli au pic », mais en 
s’appuyant sur les résultats obtenus pour les états remis en solution (Annexe C). De ce fait, les 
échantillons déformés (ébauche et ECAP) pourraient se trouver dans des conditions de 
sur-vieillissement à l’issue de ce traitement thermique. Ceci suggérerait donc, à l’opposé de 
l’hypothèse précédente, un effet accélérateur non négligeable de la déformation sur les 
cinétiques de précipitation. Dans le but de vérifier cette hypothèse, certains échantillons 
d’ébauche ont été soumis à des traitements thermiques plus courts correspondant à des durées 
allant de 15 min à 360 min sans mise en solution préalable.  
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Figure 5-5 : Courbes de polarisation obtenues pour l’état d’ébauche après traitement thermique à 
180 °C pendant 0 min, 15 min, 30 min, 60 min, 120 min, 240 min, 360 min et 480 min (les mesures 
ont toutes été réalisées en milieu NaCl 0,5 M à une vitesse de balayage de 250 mV.h-1). 
La Figure 5-5 représente les courbes de polarisation obtenues pour ces échantillons en 
milieu NaCl 0 ,5 M. Les courbes obtenues pour les échantillons d’ébauche (0 min) et 
Ebauche+180 (480 min) ont été reportées à titre de comparaison. Des résultats très similaires 
ont été obtenus pour les états ECAP-RR et ECAP-RH ; ils ne sont pas reportés dans ce 
manuscrit pour des raisons de concision du texte. Indépendamment du temps de 
vieillissement, les courbes présentent toutes la même allure, la branche anodique étant 
caractérisée par une augmentation brutale de la densité de courant ne permettant d’identifier 
aucun potentiel de rupture autre que le potentiel de corrosion (Figure 5-5). Qui plus est, les 
observations au microscope optique et au MEB réalisées à l’issue des essais montrent 
uniquement un endommagement de type corrosion par piqûres indépendamment du temps 
de vieillissement (Figure 5-6).   
Chapitre  5  :  Inf luence des t rait ements thermiques sur l e  comportement  en corrosion d’un 






Figure 5-6 : Observations au microscope optique réalisées à l’issue des essais de polarisation en milieu 
NaCl 0,5 M pour les échantillons d’ébauche traités à 180 °C pendant (a) 15 min, (b) 30 min, 
(c) 60 min, (d) 90 min, (e) 120 min, (f) 240 min, (g) 360 min et (h) 480 min. Observations au MEB 
réalisées à l’issue des essais de polarisation en milieu NaCl 0,5 M pour les échantillons d’ébauche 
traités à 180 °C pendant (i) et (j) 30 min, (k) et (l) 120 min, (m) et (n) 240 min, (o) et (p) 480 min 
(images en électrons secondaires et rétrodiffusés respectivement). 
En tenant compte de ces derniers résultats, il est possible de conclure que l’absence de 
corrosion intergranulaire pour les échantillons AR+180, RR+180 et RH+180 ne peut pas 
s’interpréter comme un possible sur-vieillissement des échantillons. La première hypothèse 
serait donc la plus pertinente ce qui nous conduirait à supposer que l’ECAP modifierait 
fortement les mécanismes et les cinétiques de précipitation et pourrait notamment empêcher 
la formation de précipités intergranulaires. Ainsi, afin de mieux comprendre le comportement 
en corrosion singulier des échantillons après ECAP, l’influence de la déformation plastique 
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III. Influence de l’ECAP sur les cinétiques de précipitation – liens 
avec le comportement en corrosion de l’alliage 6xxx 
Dans ce paragraphe, il est proposé d’étudier l’influence de la déformation introduite 
aussi bien lors du procédé de mise en forme de l’ébauche que durant les procédés ECAP, sur 
les cinétiques de précipitation au sein de l’alliage 6xxx. Tout au long de ce paragraphe, un 
effort particulier sera déployé pour relier ces résultats avec l’évolution du comportement en 
corrosion décrite dans le paragraphe précédent. 
1. Cinétiques de précipitation des états d’ébauche, ECAP-RR et 
ECAP-RH 
Dans un premier temps, des analyses DSC ont été réalisées sur les états de référence 
c’est-à-dire les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH mais aussi l’état Ebauche+MS. Pour 
rappel, les observations MET réalisées dans le Chapitre 3 de ce manuscrit n’ont révélé aucune 
forme de précipitation fine intragranulaire ou intergranulaire pour les trois premiers états. De 
plus, comme dit précédemment, aucune précipitation de ce type n’est attendue pour l’état 
Ebauche+MS du fait de la trempe effectuée après la mise en solution.  
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Figure 5-7 : Courbes DSC obtenues pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH (10 °C.min-1). 
Pour comparaison, la courbe obtenue pour l’état Ebauche+MS a été reportée.  
 
Tableau 5-2 : Résultats issus de l’analyse des courbes DSC des états d’ébauche, ECAP-RR, ECAP-RH 
et Ebauche+MS. 
La Figure 5-7 montre les courbes DSC obtenues pour les échantillons d’ébauche, 
ECAP-RR, ECAP-RH et Ebauche+MS. Comme précédemment, les résultats obtenus pour les 
états RR+MS et RH+MS n’ont pas été reportés pour plus de clarté car ils sont similaires à ceux 
de l’état Ebauche+MS. Comme aucune transformation de phase n’a été mise en évidence entre 
25 °C et 100 °C, ce domaine de température n’a donc pas été considéré ici. Pour tous les 
échantillons, deux pics exothermiques ont été observés dans le domaine de température 
[100 °C – 500 °C], avec un déplacement de ces derniers vers les plus hautes températures pour 
l’état Ebauche+MS (pics a et b) en comparaison des autres états (pics A et B). Les pics A et a 























Pic A / Pic a Pic B / Pic b Pic c
Température ( C) Enthalpie (J.g-1) Température ( C) Enthalpie (J.g-1) Température ( C) Enthalpie (J.g-1)
Ebauche 239,6 3,4 -2,33 0,07 369,0 0,5 -0,34 0,04
ECAP-RR 234,5 0,9 -2,26 0,18 339,9 2,1 -0,57 0,18
ECAP-RH 234,5 1,5 -2,55 0,09 343,2 0,8 -0,53 0,01
Ebauche+MS 273,5 0,1 -4,01 0,18 428,7 0,4 -1,74 0,11 214,0 1,8 0,34 0,03
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peuvent être associés à la formation des phases β’’ et β’ en accord avec des études antérieures 
réalisées sur des alliages d’aluminium de composition similaire  [36,38]. Il n’a pas été possible 
ici de différencier les pics de formation des phases β’’ de ceux des phases β’. Ce phénomène a 
cependant déjà été mis en évidence dans la littérature [36,192]. Les pics B et b correspondraient 
quant à eux à la formation de la phase stable β-Mg2Si [36,38]. Les pics A et a sont déplacés de 
274 °C pour l’état Ebauche+MS à 240 °C pour l’état d’ébauche et 235 °C pour les états 
ECAP-RR et ECAP-RH respectivement (Figure 5-7 et Tableau 5-2). De la même façon, les pics B 
et b sont déplacés de 429 °C pour l’état Ebauche+MS à 369 °C, 340 °C et 343 °C pour les états 
d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH respectivement (Figure 5-7 et Tableau 5-2).  De manière 
générale, les échantillons ECAP-RR présentent un décalage des pics plus important en 
température en comparaison des échantillons ECAP-RH.  
En considérant que tous les échantillons présentent deux pics exothermiques, il peut 
être conclu qu’aucune précipitation (intergranulaire ou intragranulaire) n’a été induite durant 
les procédés de mise en forme des états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH. Ces analyses DSC 
sont donc en parfait accord avec les observations MET montrant uniquement des particules 
intermétalliques grossières (IMCs) pour tous ces échantillons (Chapitre 3). Ces résultats 
coïncident aussi avec les mécanismes de corrosion par piqûres mis en évidence dans le second 
paragraphe (Figure 5-2). Néanmoins, les déplacements des pics A et B vers des températures 
plus basses que les pics a et b (dont les températures sont très proches de celles obtenues dans 
la littérature [38]) suggèrent que l’énergie nécessaire pour induire une précipitation au sein 
des échantillons d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH est moins importante que dans le cas de 
l’état Ebauche+MS. Ceci peut être relié aux effets combinés de la densité de dislocations et de 
la densité d’interfaces (joints et sous-joints de grains) sur les mécanismes de précipitation, ces 
deux paramètres étant liés à la déformation imposée lors de la mise en forme. En effet, il est 
bien connu que les dislocations et les joints de grains constituent des sites de germination 
préférentiels durant les étapes de précipitation [193]. La taille de grains moins élevée observée 
pour l’échantillon d’ébauche en comparaison de l’état Ebauche+MS (Figure 5-3) est à l’origine 
d’une plus grande densité d’interfaces. Qui plus est, la microstructure déformée mise en 
évidence pour l’état d’ébauche, due au procédé d’extrusion, suggère une plus grande densité 
de dislocations en comparaison de la microstructure non déformée et entièrement recristallisée 
de l’état Ebauche+MS (Figure 5-3). De plus, les densités de joints de grains et de dislocations 
ont été fortement impactées par le procédé ECAP se traduisant par une diminution 
significative de la taille de grains et donc une augmentation notable de la densité d’interfaces 
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pour les états ECAP-RR et ECAP-RH en comparaison de l’état d’ébauche. Ces dernières 
observations sont en accord avec le déplacement des pics A et B vers des températures plus 
basses pour les états ECAP en comparaison de l’état d’ébauche (Figure 5-7). Ces résultats sont 
aussi cohérents vis à vis d’études antérieures mettant en évidence une diminution des 
températures et des temps de vieillissement optimaux après mise en forme par ECAP 
[88,194,195]. A titre d’exemple, Kim et al. ont montré pour un alliage 2024 ayant subi une passe 
d’ECAP que le pic de dureté était atteint après seulement 2 h à 175 °C alors que 6 h étaient 
requises pour le même alliage conventionnel. Selon ces auteurs, ces effets peuvent être reliés 
à l’augmentation de la densité de dislocations durant le procédé ECAP, ces dernières agissant 
comme des sites de ségrégation pour les éléments en solution solide permettant ainsi une 
accélération des cinétiques de précipitation au sein de la matrice [194]. Qui plus est, il a été 
démontré dans le Chapitre 3 que l’état ECAP-RH présente une microstructure complètement 
recristallisée à l’issue du procédé de mise en forme alors qu’un certain nombre de grains 
fortement déformés étaient encore observés pour l’état ECAP-RR. Le décalage des pics A et B 
vers des températures plus hautes pour l’état ECAP-RH en comparaison de l’état ECAP-RR 
peut donc s’expliquer par une densité de dislocations moins importante dans le cas des 
échantillons ECAP-RH, en accord avec les conclusions du Chapitre 3. 
Un autre point intéressant est que l’échantillon Ebauche+MS présente un pic 
endothermique (pic c) aux environs de 214 °C, ce qui n’a pas été observé pour les autres 
échantillons. Ce pic peut être associé à la dissolution d’agrégats riches en magnésium (Mg) et 
silicium (Si) formés durant le vieillissement naturel et les premiers temps des analyses DSC 
comme décrit dans la littérature [196–198]. Le fait que le pic c n’ait pas été observé pour les 
états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH peut suggérer que la densité d’agrégats de Mg/Si 
serait moins importante dans les échantillons non remis en solution. En effet, la déformation 
introduite, tout d’abord et bien que dans une moindre mesure durant le procédé d’extrusion, 
et ensuite et surtout durant les procédés ECAP, pourrait fortement influencer la distribution 
en éléments en solution solide à la fois au sein des grains et aux interfaces, ces éléments 
d’alliage ayant été transportés par les dislocations durant la déformation. Lorsque les 
échantillons d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH sont remis en solution, des déplacements de 
dislocations et d’interfaces supplémentaires ont lieu, ce qui doit de nouveau mener à une 
redistribution des éléments en solution solide, pour au moins une proportion non négligeable 
d’entre eux. Ce phénomène pourrait être à l’origine de la formation d’hétérogénéités 
chimiques au sein de la matrice. Par ailleurs, l’influence de la densité de lacunes sur les 
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mécanismes de précipitation ne peut être ignorée dans ce paragraphe. Il est généralement 
admis que les lacunes formées lors de la trempe favorisent la diffusion des éléments en 
solution solide et la croissance des agrégats par un mécanisme « vacancy-pump » comme 
décrit dans la littérature [199–203]. Or, la densité de lacunes est contrôlée par la vitesse de 
refroidissement et la quantité de pré-déformation comme expliqué dans les travaux de Saito 
et al. [203]. Il est donc possible d’en déduire que l’absence de mise en solution et de trempe 
pour les échantillons d’ébauche pourrait être à l’origine d’une densité de lacunes moins 
importante menant à une variation de la densité et de la taille des agrégats.  
2. Cinétiques et mécanismes de précipitation des échantillons vieillis 
Sur la base des résultats énoncés précédemment, la nature et la distribution des 
précipités fins intragranulaires et des précipités intergranulaires observés après vieillissement 
ont été étudiées et caractérisées, tout d’abord à l’aide d’observations MET.  
 
Figure 5-8 : Observations MET des (a) et (b) échantillons RH+180 et (c) Ebauche+180. Les résultats 
obtenus pour l’état RR+180 ne sont pas reportés ici par souci de concision. 
La Figure 5-8 montre les observations MET réalisées pour les états RH+180 et 
Ebauche+180. Des observations similaires ont été effectuées pour l’état RR+180 mais les 
résultats obtenus ne sont pas reportés ici. Pour tous les échantillons vieillis, sans mise en 
solution préalable, des précipités sous forme de fines aiguilles (environ 6 nm de diamètre) ont 
été mis en évidence dans les grains (Figure 5-8 (a) et Figure 5-8 (b)). En revanche, seuls quelques 
rares précipités circulaires (environ 12 nm de diamètre) ont été observés au niveau de quelques 
joints de grains (Figure 5-8 (c)). Ces précipités ont été identifiés comme correspondant au 
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Figure 5-9 : Observations MET de l’état Ebauche+MS+180 montrant (a) des précipités fins β”/β’ 
sous forme de fines aiguilles, (b) des précipités intergranulaires β-Mg2Si avec une PFZ et (c) une 
observation à plus faible grandissement de la précipitation fine au sein de l’échantillon. 
A l’inverse, l’état Ebauche+MS+180 présente de très nombreux précipités 
intergranulaires β-Mg2Si (environ 22 nm de diamètre) (Figure 5-9 (b)) ainsi qu’une grande 
densité de précipités fins intragranulaires sous forme de fines aiguilles (environ 4 nm de 
diamètre) (Figure 5-9 (a) et Figure 5-9 (c)). Une PFZ d’environ 104 nm d’épaisseur a aussi été 
mise en évidence ; sa présence s’explique par une déplétion significative en éléments en 
solution solide à proximité des joints de grains (Figure 5-9 (b)). Ces observations MET sont en 
accord avec les résultats des analyses DSC montrés à la Figure 5-10 pour les états d’ébauche, 
Ebauche+MS, ECAP-RR et ECAP-RH après 8 h à 180 °C. Comme précédemment, seuls les 
résultats obtenus pour l’état Ebauche+MS+180 seront discutés dans la suite, les états 
RR+MS+180 et RH+MS+180 possédant une microstructure et un comportement en corrosion 
très similaires.  
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Figure 5-10 : Courbes DSC obtenues pour les états Ebauche+180, RR+180 et RH+180 (10 °C.min-1). 
Pour comparaison, la courbe obtenue pour l’état Ebauche+MS+180 a été reportée. 
 
Tableau 5-3 : Résultats issus de l’analyse des courbes DSC des états Ebauche+180, RR+180, RH+180 
et Ebauche+MS+180. 






















Pic C’ Pic B’
Température ( C) Enthalpie (J.g-1) Température ( C) Enthalpie (J.g-1)
Ebauche+180 236,0 0,6 0,32 0,02 370,0 0,1 -0,39 0,09
RR+180 239,5 0,7 0,33 0,04 341,1 2,6 -0,63 0,11
RH+180 242,7 0,9 0,42 0,02 344,5 1,2 -0,73 0,07



















228,4 2,4 0,40 0,04 261,3 5,9 -0,35 0,12 293,6 1,7 -0,28 0,06 418,9 4,2 -1,54 0,07
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En ce qui concerne les états Ebauche+180, RR+180 et RH+180, deux pics ont été 
observés. Le premier est endothermique (pic C’) et a été relevé à une température de 236 °C, 
240 °C et 243 °C pour les états Ebauche+180, RR+180 et RH+180 respectivement (Tableau 5-3). 
Le second pic est exothermique (pic B’) et a été relevé à une température de 370 °C, 341 °C et 
345 °C pour les échantillons Ebauche+180, RR+180 et RH+180 respectivement (Tableau 5-3). 
L’état Ebauche+MS+180, quant à lui, présente 4 pics (Tableau 5-3). Le premier est 
endothermique (pic c’) et se situe aux alentours de 228 °C. Le second (pic a’) et le troisième 
(pic a’’) sont exothermiques et ont été relevés à 261 °C et 294 °C respectivement. Pour finir, le 
dernier pic (pic b’) est exothermique et se situe autour de 419 °C. Les pics C’ et c’ (Figure 5-10), 
de la même manière que le pic c observé pour l’échantillon Ebauche+MS (Figure 5-7), peuvent 
être associés à la dissolution des agrégats de Mg/Si. Il semble par ailleurs que l’intensité et 
l’aire (enthalpie) du pic c’ observé pour l’échantillon Ebauche+MS+180 soient légèrement 
supérieures à celles du pic c présent dans l’état Ebauche+MS (Tableau 5-3). Ceci pourrait 
indiquer la formation d’agrégats de Mg/Si durant le vieillissement thermique à 180 °C. Pour 
ce qui est des états Ebauche+180, RR+180 et RH+180, la présence de ce pic endothermique C’ 
montre que des agrégats de Mg/Si se forment durant le vieillissement à 180 °C pour ces 
échantillons aussi. Cependant, l’intensité du pic C’ est moins élevée dans le cas des états 
Ebauche+180, RR+180 et RH+180 que dans le cas de l’état Ebauche+MS+180. Ceci est en accord 
avec ce qui a été dit précédemment concernant la présence d’un grand nombre 
d’hétérogénéités chimiques au sein des grains dans le cas de l’état Ebauche+MS+180. 
Concernant les pics a’ et a’’ observés pour l’état Ebauche+MS+180, les résultats montrent qu’ils 
ont été relevés dans la même gamme de température que le pic a observé pour l’état 
Ebauche+MS. Par conséquent, les pics a’ et a’’ ont été attribués à la formation des phases β’’ et 
β’ respectivement, comme proposé dans la littérature [36]. La déconvolution des pics de 
formation des phases β’’ et β’, c’est-à-dire la présence des deux pics a’ et a’’, pour l’état 
Ebauche+MS+180 peut s’expliquer en considérant la diminution de l’intensité et de l’aire du 
pic de formation de β’’ en comparaison de l’état Ebauche+MS (Figure 5-7). Ceci serait le résultat 
de la précipitation des phases β’’ durant le vieillissement à 180 °C. En ce qui concerne les états 
Ebauche+180, RR+180 et RH+180, comme aucun pic correspondant à la formation des phases 
β’’/β’ n’a été mis en évidence, il est possible d’émettre l’hypothèse que le traitement thermique 
à 180 °C pendant 8 h a permis une précipitation complète des phases β’’/β’ pour les états 
d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH. Ce dernier résultat suggère aussi que la quantité de phases 
β’’/β’ formées pour ces derniers états lors du vieillissement à 180 °C est moins importante que 
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dans le cas de l’état Ebauche+MS. De plus, en se reportant  de nouveau à la Figure 5-7 et au 
Tableau 5-2, il est mis en évidence que l’intensité du pic correspondant à la formation des 
phases β’’/β’ est moins importante dans le cas des états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH 
que dans le cas de l’état Ebauche+MS. En supposant que l’enthalpie de la transformation 
unitaire est identique, ceci laisse penser que la quantité de précipités β’’/β’ pouvant se former 
durant le vieillissement des échantillons d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH est inférieure à 
celle obtenue pour l’état Ebauche+MS. Cette hypothèse est en parfait accord avec les courbes 
DSC tracées après le traitement à 180 °C (Figure 5-10). Ce phénomène pourrait s’expliquer par 
une redistribution des éléments en solution solide durant l’étape de mise en solution, ce qui 
aurait généré de nombreuses hétérogénéités locales, en accord avec la plus grande densité 
d’agrégats formés durant les analyses DSC (Figure 5-7) et le vieillissement (Figure 5-10) pour 
l’état Ebauche+MS en comparaison des états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH. Ces résultats 
sont aussi cohérents vis à vis des observations MET qui mettent en évidence des précipités fins 
intragranulaires pour tous les échantillons vieillis, avec ou sans mise en solution. De plus, une 
analyse qualitative des observations MET semble indiquer une densité moins importante de 
précipités β’’ et β’ pour les états Ebauche+180, RR+180 et RH+180 en comparaison de l’état 
Ebauche+MS+180. Ainsi, l’analyse combinée de la Figure 5-7 et des observations MET montre 
que la grande densité de joints de grains et la grande densité de dislocations permettent de 
promouvoir la formation des phases β’’/β’ pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH 
en comparaison de l’état Ebauche+MS : les températures de début de précipitation sont 
effectivement abaissées. Cependant, de par la distribution des éléments d’alliage, une quantité 
moins importante de précipités β’’/β’ a pu se former pendant le vieillissement pour les états 
d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH. Ceci met en évidence le fait que, bien que la densité de 
sites préférentiels de germination des précipités soit plus importante pour les états déformés, 
la probabilité qu’a un germe d’atteindre son rayon critique est très basse de par des 
surconcentrations locales en éléments d’alliage insuffisantes.  
Afin de confirmer cette hypothèse, une analyse DSC a été réalisée sur des échantillons 
d’ébauche traités à 180 °C pendant différentes durées allant de 15 à 480 min sans mise en 
solution préalable (Figure 5-11).  
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Figure 5-11 : Courbes DSC des échantilons d’ébauche après vieillissement à 180 °C pendant 0 min, 
15 min, 30 min, 60 min, 90 min, 120 min, 240 min, 360 min et 480 min. 
La Figure 5-11 permet d’observer clairement une diminution de l’intensité du pic A 
(A’ pour les échantillons vieillis) avec le temps de traitement thermique. Cette évolution 
particulière montre que de plus en plus de précipités β’’/β’ se forment au cours du 
vieillissement à 180 °C lorsque le temps de traitement augmente. Aucune déconvolution du 
pic β’’/β’ n’a été observée ce qui suggère, comme cela a été indiqué précédemment, une faible 
densité de précipités β’’/β’ en accord avec les observations MET réalisées sur les échantillons 
Ebauche+180 (Figure 5-8). Qui plus est, la Figure 5-11 met clairement en évidence qu’il n’y a 
aucune évolution supplémentaire de l’intensité du pic A/A’ pour des durées de traitement 
supérieures à 120 min. Ainsi, la quantité de précipités β’’/β’ observée pour l’état Ebauche+180 
(mais aussi pour les états RR+180 et RH+180) correspondant à une durée de 480 min à 180 °C 
semblerait être la quantité maximale de précipités pouvant se former pour ces échantillons.  
Ce dernier constat confirmerait que la densité de précipités β’’/β’ formés durant le 
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pour l’état Ebauche+MS. De plus, la Figure 5-11 montre aussi que lorsque le temps de 
vieillissement augmente, alors que l’intensité du pic A’/A diminue, celle du pic C’, elle, 
augmente légèrement ce qui suggère un phénomène endothermique correspondant à la 
dissolution des agrégats de Mg/Si comme discuté plus haut. Il est donc possible de supposer 
que la densité d’agrégats augmente avec le temps de vieillissement. Néanmoins, l’intensité du 
pic C’ demeure très faible et semble ne plus évoluer après 360 min de traitement. Cette 
observation est en accord avec l’hypothèse faite précédemment selon laquelle une densité 
moins importante d’agrégats se serait formée durant le vieillissement des échantillons 
Ebauche+180 en comparaison des échantillons Ebauche+MS+180. En conclusion, tous les 
résultats semblent confirmer que, bien que l’énergie nécessaire à la germination des phases 
β’’/β’ durant le vieillissement soit moins importante pour les états déformés (en raison d’une 
plus grande densité de joints de grains et de dislocations), la quantité maximale de précipités 
pouvant se former est moins importante pour ces derniers états de par une sursaturation locale 
en éléments d’alliage insuffisante. Les mêmes conclusions peuvent être tirées dans les cas des 
précipités β. En effet, comme montré dans la Figure 5-7, le pic B est observé à plus basse 
température pour les échantillons déformés. Cependant, il apparaît clairement que l’intensité 
du pic B est inférieure à celle du pic b. De plus, une observation très similaire peut être 
effectuée après vieillissement (pic B’ et b’). Pour finir, aucune évolution du pic B’ n’a été 
observée quel que soit le temps de traitement (Figure 5-11). Ces conclusions sont en accord 
avec les observations MET montrant une faible quantité de précipités β intergranulaires pour 
les états Ebauche+180, RR+180 et RH+180 alors qu’une forte densité de ces mêmes précipités 
ainsi qu’une PFZ ont été observées pour l’état Ebauche+MS+180. Un tel résultat peut 
s’expliquer de la même manière que pour les précipités β’’/β’. En effet, pour les états 
d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH, la densité de joints de grains est nettement supérieure à 
celle de l’état Ebauche+MS qui possède des grains beaucoup plus gros. Ainsi, en considérant 
que les éléments d’alliage sont distribués de manière homogène sur les sites de germination 
préférentiels (les joints de grains ici), il est possible d’affirmer que plus la densité de joints de 
grains est élevée, plus la concentration locale en éléments d’alliage est faible voire trop peu 
importante pour permettre la précipitation intergranulaire des phases β durant le 
vieillissement, comme démontré par les observations MET (Figure 5-8).  Ces dernières sont 
d’ailleurs en parfait accord avec le comportement en corrosion des échantillons vieillis. Dans 
le cas de l’état Ebauche+MS+180, les nombreux précipités β intergranulaires combinés à la 
présence d’une PFZ expliquent que des mécanismes de corrosion par piqûres et de corrosion 
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intergranulaire sont observés simultanément (Figure 5-2 (d) et Figure 5-4 (a)),  en accord avec 
de nombreuses études antérieures [58,191]. A l’inverse, dans le cas des échantillons vieillis 
sans mise en solution préalable, l’état de précipitation aux joints de grains n’est pas favorable 
au développement d’un endommagement en corrosion intergranulaire. Même en ce qui 
concerne les joints de grains partiellement recouverts de rares précipités β, la déplétion de la 
matrice adjacente en éléments en solution solide n’est pas suffisante pour permettre un 
couplage significatif avec les précipités intergranulaires. Qui plus est, l’absence de PFZ élimine 
aussi un autre élément nécessaire à l’établissement d’une microcellule galvanique nécessaire 
à l’activation des processus de corrosion intergranulaire.  
En conclusion, ces résultats montrent que le traitement de mise en solution effectué 
avant le vieillissement joue un rôle majeur dans le contrôle de la microstructure et donc du 
comportement en corrosion des échantillons d’alliage 6xxx mis en forme par ECAP. Le 
traitement de mise en solution à 550 °C pendant 1 h permet une redistribution complète des 
éléments et des lacunes en solution solide menant à la formation d’agrégats de Mg/Si agissant 
très probablement comme sites de germinations préférentiels pour les phases durcissantes. 
A l’inverse, sans mise en solution, les échantillons sont caractérisés par une distribution plus 
homogène des éléments en solution solide de par le mouvement des dislocations durant la 
déformation. Ce phénomène est à l’origine d’une diminution de la densité d’agrégats de 
Mg/Si, et d’une diminution de la densité et de la taille des précipités intergranulaires et 
intragranulaires pour ces mêmes échantillons. Cet état de précipitation particulier combiné à 
l’absence d’une PFZ permet d’expliquer l’absence de sensibilité à la corrosion intergranulaire 
des échantillons Ebauche+180, RR+180 et RH+180. 
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IV. Conclusion générale du Chapitre 5 
Ce dernier chapitre a permis de caractériser l’influence du procédé ECAP sur la 
réponse aux traitements thermiques usuels des alliages d’aluminium utilisés pour les 
conducteurs automobiles. Tout au long de cette partie, nous nous sommes efforcés de corréler 
les changements microstructuraux observés à l’issue des vieillissements avec le comportement 
et les mécanismes de corrosion de l’alliage 6xxx. Les conclusions de cette étude sont les 
suivantes : 
1. Aucune sensibilisation à la corrosion intergranulaire n’a été relevée pour les 
échantillons d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH vieillis à 180 °C pendant 8 h 
contrairement à ce qui a été observé après mise en solution et vieillissement dans les 
mêmes conditions. Pour rappel, ce dernier traitement correspond au traitement de 
revenu classique (T6 dans la nomenclature) des alliages d’aluminium de la série 6xxx 
utilisé pour améliorer leurs propriétés mécaniques mais aussi reconnus pour 
sensibiliser l’alliage à la corrosion intergranulaire.  
2. Paradoxalement, les mesures DSC réalisées dans cette partie ont démontré une 
accélération des cinétiques de précipitation après ECAP. Ce résultat s’expliquerait par 
une augmentation notable de la densité de sites de germination des précipités, à savoir 
d’interfaces et de dislocations, ce qui avait été mis en évidence dans le Chapitre 3 de ce 
rapport. Ceci se traduit par une diminution des températures de formation des 
précipités intragranulaires β’’/β’ et intergranulaires β sur les courbes DSC tracées pour 
les échantillons après ECAP. 
3. Cependant, la déformation introduite durant le procédé ECAP semble être aussi à 
l’origine d’une homogénéisation de la distribution des éléments en solution solide à la 
fois dans les grains et aux joints de grains. Cet effet en particulier est responsable d’une 
sursaturation locale en éléments d’alliage insuffisante et ainsi d’une diminution aussi 
bien de la densité d’agrégats de Mg/Si que de la densité et de la taille des précipités 
intragranulaires et intergranulaires formés pendant le vieillissement à 180 °C. 
4. L’état de précipitation décrit précédemment explique parfaitement le comportement 
en corrosion des états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH après vieillissement. En effet, 
la faible densité de précipités intergranulaires couplée à l’absence de PFZ dans les 
échantillons n’ayant subi aucune mise en solution préalable sont en parfait accord avec 
l’absence de sensibilité à la corrosion intergranulaire pour ces échantillons. A l’inverse, 
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l’application d’une mise en solution avant le traitement de vieillissement permet 
d’obtenir un état de précipitation plus « classique » constitué d’une forte densité de 
précipités fins intragranulaires et intergranulaires ainsi que d’une PFZ bien définie 
expliquant ainsi l’endommagement en corrosion intergranulaire observé pour ces 
échantillons.  
 
De manière générale, ces résultats montrent que la combinaison du procédé ECAP et 
de vieillissement post-ECAP nécessite une optimisation du temps et de la température de 
traitement thermique prenant en compte l’influence de la déformation plastique sévère sur les 
cinétiques de précipitation. Néanmoins, une telle méthode pourrait constituer un moyen 
efficace d’améliorer les propriétés mécaniques de l’alliage 6xxx sans pour autant détériorer ses 
propriétés en corrosion (Annexe C). Ce dernier point est d’un intérêt non négligeable lorsque 
l’on traite d’applications industrielles sous environnement agressif. 
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V. Schéma-Synthèse : Influence des traitements thermiques sur le 
comportement en corrosion de l’alliage 6xxx mis en forme par 
ECAP 
 













































Avec mise en solution Sans mise en solution
- Cinétiques plus lentes
- Forte densité d’hétérogénéités 
locales
- Forte densité d’inclusions et 
dimensions critiques atteintes 
- Augmentation des cinétiques
- Sursaturations locales 
insuffisantes 
- Faible densité d’inclusions
- Forte densité de précipités fins 
intragranulaires
- Précipitation riche aux joints de 
grains
- PFZ bien définie
- Faible densité de précipités fins
- Très peu de précipités 
intergranulaires
- Absence de PFZ
CPP + CI Uniquement CPP
180 °C
NaCl 0,5 M
180 °C – 8 h
550 °C – 1 h
























Conclusions et perspectives 
Comme expliqué dans l’introduction de ce manuscrit, ce travail de thèse s’inscrit dans 
un projet de développement technologique de la société LEONI visant à remplacer le cuivre 
par des alliages d’aluminium dans le système de distribution électrique des véhicules 
automobiles. Ce travail constitue l’aboutissement de 10 ans de collaboration entre l’entreprise 
LEONI et le laboratoire CIRIMAT.  
En comparaison des travaux de thèse précédents, cette étude s’inscrit dans un contexte 
légèrement différent.  En effet, comme détaillé dans l’introduction et le Chapitre 1, cette thèse 
a pour origine une volonté commune des entreprises LEONI et Ford Motors de proposer une 
solution technologique pertinente ayant pour objectif principal l’amélioration des propriétés 
mécaniques et électriques des alliages d’aluminium avant même l’obtention des fils fins 
conducteurs. Cette solution est un procédé de déformation plastique sévère appelé 
Equal-Channel Angular Pressing (ECAP) en anglais. Afin d’évaluer la pertinence de ce 
procédé, une étude de durabilité visant à déterminer son impact sur la microstructure et les 
propriétés en service (corrosion et fatigue-corrosion) d’un alliage 6xxx a donc fait l’objet de ce 
travail de thèse. Les principales conclusions de cette étude sont détaillées ci-après.  
 
 Influence de l’ECAP sur la microstructure et le comportement en corrosion de l’alliage 
6xxx (Chapitre 3) 
Dans un premier temps, une étude approfondie de l’influence des deux procédés, 
ECAP-RR et ECAP-RH sur la microstructure de l’alliage 6xxx a été réalisée. Il a été démontré 
que le procédé ECAP permet un affinement notable des grains sans pour autant modifier la 
géométrie des échantillons. Une augmentation de la température pendant le procédé ECAP-
RH a permis notamment d’obtenir une taille de grains ultra-fine de l’ordre de 4 µm en 
moyenne. Des analyses par EBSD ont mis en évidence des mécanismes de recristallisation 
différents selon l’état considéré. Ainsi, le procédé ECAP-RR réalisé à température ambiante 
génère la formation de grains fins de par une fragmentation des grains les plus gros. Il en 
résulte une structure de grains hétérogène composée à la fois de grains ultra-fins et de gros 
grains. A l’inverse, le procédé ECAP-RH, pour lequel une passe est réalisée à haute 
température (150°C), est responsable de processus de recristallisation plus complets et permet 
donc d’obtenir une structure de grains ultra-fins (UFG) homogène présentant une quantité 





plus faible d’énergie stockée à l’intérieur des grains. De plus, une modification significative de 
la texture de fibre présente à l’état d’ébauche ainsi qu’une augmentation de la densité de 
HAGBs ont été constatées après ECAP, en accord avec les processus de recristallisation 
évoqués ci-dessus. Ces modifications microstructurales sont à l’origine d’une amélioration 
significative des propriétés mécaniques de l’alliage sous sollicitation monotone. Il a été 
démontré que le procédé ECAP-RR permet d’obtenir les meilleures propriétés mécaniques, à 
savoir une limite d’élasticité (Re) et une contrainte maximale (Rm) plus élevées (accompagné 
d’une diminution de l’allongement à rupture) en comparaison de l’ébauche et du procédé 
ECAP-RH. Ce dernier, de par l’augmentation de la température et la plus faible densité de 
dislocations résultante, génère en effet de moins bonnes propriétés (valeurs de Re et Rm moins 
élevées) que le procédé ECAP-RR, ces propriétés demeurant cependant supérieures à celle de 
l’ébauche. Afin de comprendre l’influence de l’ECAP sur le comportement en corrosion de 
l’alliage 6xxx, l’état de précipitation global de l’alliage a été caractérisé. Les analyses ont mis 
en évidence une précipitation grossière majoritairement constituée de particules 
intermétalliques grossières Al-Fe-Si (IMCs) associée à un phénomène de recristallisation 
assistée par la précipitation (PSN). Ce phénomène génère la formation de grains plus fins et 
désorientés par rapport à la matrice à proximité des IMCs. Par ailleurs, une légère 
fragmentation des IMCs a été constatée à l’issue des procédés ECAP-RR et ECAP-RH et a été 
reliée à la forte déformation imposée au niveau des IMCs durant les étapes de mise en forme. 
Les paramètres utilisés pour les procédés ECAP-RR et ECAP-RH n’ont pas permis la formation 
de précipités fins intragranulaires ou intergranulaires. Un tel état de précipitation aurait 
contribué à une amélioration supplémentaire des propriétés mécaniques et électriques de 
l’alliage.  
Malgré ces modifications microstructurales importantes, une influence peu 
significative des procédés ECAP sur le comportement en corrosion de l’alliage a été constatée. 
Comme observé lors des travaux précédents, le mode d’endommagement en corrosion 
majoritaire pour l’alliage 6xxx est la corrosion par piqûres pour laquelle les IMCs jouent un 
rôle majeur. En effet, de manière similaire à ce qui a été démontré dans les thèses précédentes 
et de nombreuses autres études, le rôle cathodique des IMCs dans les micro-couplages 
galvaniques avec la matrice environnante a été mis en évidence. L’effet du phénomène de PSN 
sur ces mêmes couplages a lui aussi été caractérisé. Ainsi, il a été démontré que les piqûres de 
corrosion s’amorcent au niveau des IMCs en débutant préférentiellement dans les zones de 
grains ultra-fins issues des processus de PSN. De plus, une influence non négligeable des 





procédés ECAP sur les mécanismes de propagation des piqûres de corrosion a été mise en 
exergue. En effet, la fragmentation des IMCs durant la mise en forme, est à l’origine une 
multiplication du nombre de sites d’amorçages de piqûres. En outre, l’analyse morphologique 
des piqûres réalisée au microscope confocal montre que les procédés ECAP semblent favoriser 
une propagation des piqûres en surface plutôt qu’en profondeur. Cet effet a été mis en relation 
avec l’augmentation de la densité de HAGBs durant le procédé ECAP qui faciliterait la 
propagation des piqûres de corrosion selon ces mêmes interfaces et favoriserait donc un 
endommagement en surface. Un phénomène de coalescence des piqûres, peu distantes les 
unes des autres de par la fragmentation des IMCs, contribuerait également à cet étalement en 
surface des piqûres de corrosion. 
 
 Influence de l’ECAP sur le comportement en fatigue-corrosion de l’alliage 6xxx 
Le quatrième chapitre de ce manuscrit a été consacré à la caractérisation de l’influence du 
procédé ECAP sur la durée de vie en fatigue et en fatigue-corrosion de l’alliage 6xxx. Les 
résultats obtenus ont montré une augmentation de la durée de vie en fatigue à l’air à l’issue 
des procédés ECAP. Cette évolution est en lien avec l’affinement des grains et l’augmentation 
de la densité de dislocations durant la mise en forme qui génèrent un retard à l’amorçage des 
fissures de fatigue. Ce comportement a été considéré comme celui de référence en regard des 
essais de fatigue sur éprouvettes pré-corrodées et des essais de fatigue-corrosion. Afin 
d’évaluer de manière complète l’impact de l’ECAP sur la résistance à la fatigue-corrosion de 
l’alliage 6xxx, les contributions de l’environnement agressif et de la sollicitation mécanique 
cyclique ont d’abord été considérées séparément puis simultanément dans un second temps. 
Il a été montré, en accord avec la thèse d’Adrien Laurino et la littérature de manière générale, 
que les défauts de corrosion formés lors de la pré-corrosion à Ecorr (c’est-à-dire la dissolution 
de la matrice autour des IMCs mise en évidence dans le Chapitre 3) constituent des sites de 
concentration des contraintes favorisant une rupture prématurée des éprouvettes d’alliage 
6xxx. A cet égard, de par la fragmentation des IMCs, il semblerait que les procédés ECAP-RR 
et ECAP-RH soient légèrement plus sensibles à l’effet de la pré-corrosion sur les durées de vie 
en fatigue. Il a ainsi été démontré que c’est principalement la densité de défauts de corrosion, 
plus que leur profondeur, qui semble contrôler la sensibilité à la pré-corrosion. Des résultats 
comparables ont été obtenus pour des éprouvettes pré-corrodées sous polarisation. De 
manière similaire, les essais de fatigue-corrosion ont mis en évidence un abattement des 





durées de vie en fatigue de l’alliage 6xxx, par rapport aux différents essais décrits 
précédemment, comme Adrien Laurino l’a observé dans sa thèse. Ainsi, les éprouvettes de 
fatigue-corrosion présentent des durées de vie similaires aux éprouvettes pré-corrodées pour 
des temps d’immersion bien plus courts en fatigue-corrosion qu’en pré-corrosion. Ceci 
suggère une interaction entre la sollicitation cyclique et l’environnement. Cependant, comme 
l’a souligné Adrien Laurino dans sa thèse, ce résultat ne suffit pas à prouver l’existence d’un 
couplage de fatigue-corrosion. C’est pourquoi, des essais de pré-corrosion durant des temps 
plus courts, correspondant à la durée des essais de fatigue-corrosion, ont été réalisés. Ces 
résultats ont permis de mettre en évidence la sensibilité de l’alliage 6xxx au couplage de 
fatigue-corrosion. Ce dernier se traduit principalement par une augmentation de la densité de 
défauts de corrosion durant les essais de fatigue-corrosion en comparaison des essais de 
pré-corrosion. Cet effet particulier peut être relié à l’endommagement cyclique du film 
d’oxyde de par l’action couplée de la contrainte et de l’environnement. Enfin, l’influence de 
l’ECAP sur la sensibilité au couplage de fatigue-corrosion est similaire à ce qui avait été 
observé pour la pré-corrosion, à savoir une multiplication du nombre de sites d’amorçages des 
défauts de corrosion et donc une durée de vie en fatigue-corrosion légèrement inférieure pour 
les états ECAP-RR et ECAP-RH.  
A l’issue de ces deux premiers chapitres, il est donc possible de conclure quant à 
l’utilisation de l’ECAP en tant que procédé de mise en forme des alliages 6xxx pour 
l’application visée. En supposant que les états métallurgiques considérés (ECAP-RR et 
ECAP-RH) remplissent le cahier des charges concernant les conductivités électriques 
demandées par les constructeurs automobiles, on peut conclure que le procédé ECAP permet 
d’améliorer les propriétés mécaniques de l’alliage 6xxx grâce à une modification adaptée de 
sa microstructure. Cependant, certaines optimisations sont encore envisageables. En effet, le 
choix de paramètres permettant l’obtention d’une précipitation fine par exemple permettrait 
une amélioration significative des propriétés mécaniques et électriques de l’alliage. De plus, il 
a été constaté que les procédés ECAP favorisaient un endommagement en corrosion en surface 
plutôt qu’en profondeur à l’origine d’une sensibilité légèrement accrue de l’alliage à un 
endommagement en fatigue-corrosion. La fragmentation des IMCs durant les procédés ECAP 
en serait la raison principale. Par conséquent, limiter cet effet particulier constituerait une 
avancée indéniable pour justifier l’utilisation du procédé ECAP à l’échelle industrielle. 
 





 Influence des traitements thermiques sur le comportement en corrosion de l’alliage 
6xxx mis en forme par ECAP 
Le dernier chapitre de ce travail constitue une première approche de l’introduction des 
procédés ECAP au sein de la chaîne de fabrication des fils fins en aluminium. En effet, comme 
explicité dans l’introduction, le procédé de fabrication de ces derniers est constitué d’étapes 
de déformation (tréfilage) et de traitements thermiques. Compte-tenu des résultats du 
Chapitre 3 et des travaux d’Adrien Laurino concernant l’influence de la déformation sur les 
cinétiques de précipitation, il a semblé pertinent d’étudier la réponse aux traitements 
thermiques des échantillons mis en forme par ECAP. Pour ce faire, le comportement lors de 
traitements thermiques des échantillons déformés par ECAP a été comparé à celui 
d’échantillons remis en solution et donc dépourvus de l’influence de l’écrouissage. Ces 
résultats ont mis en évidence qu’après un traitement de durcissement au pic (180 °C pendant 
8 h), les échantillons présentent des mécanismes de corrosion différents selon qu’une étape de 
mise en solution a été appliquée ou pas avant le vieillissement. En effet, une sensibilité à la 
corrosion intergranulaire a été mise en évidence pour les échantillons remis en solution avant 
le vieillissement alors que la corrosion par piqûres demeure majoritaire pour les échantillons 
non remis en solution avant le vieillissement. Ces comportements ont été mis en relation avec 
les états de précipitation observés pour les différents types d’échantillons. Ainsi, les 
échantillons remis en solution avant le vieillissement présentent une grande densité de 
précipités fins intragranulaires β’’/β’, des précipités intergranulaires β-Mg2Si et une PFZ au 
niveau des joints de grains. Ces caractéristiques microstructurales expliquent parfaitement la 
sensibilité à la corrosion intergranulaire de ces échantillons. A l’inverse, les échantillons non 
remis en solution avant le vieillissement présentent uniquement des précipités fins 
intragranulaires en faible quantité ce qui expliquerait l’absence de corrosion intergranulaire 
pour ces échantillons. De manière paradoxale, les analyses DSC ont pourtant mis en évidence 
une accélération des cinétiques de précipitation à l’issue des procédés ECAP qui s’expliquerait 
par une augmentation de la densité de sites de germination (dislocations et interfaces). 
Néanmoins, la déformation semble aussi responsable d’une homogénéisation de la 
distribution en éléments en solution solide à la fois dans les grains et aux joints de grains. C’est 
ce phénomène qui serait à l’origine de l’état de précipitation particulier des échantillons 
déformés.  
Ainsi, il semble que, de par l’effet de la déformation sur les cinétiques de précipitation, la 
réponse aux traitements thermiques de l’alliage 6xxx mis en forme par ECAP n’est pas 





synonyme d’une sensibilisation à la corrosion intergranulaire comme cela était attendu. Les 
mécanismes mis en jeu ont été explicités et il est donc possible d’optimiser les températures et 
durées de traitements thermiques afin d’obtenir les meilleures propriétés électriques et 
mécaniques (Annexe C) de l’alliage 6xxx sans pour autant impacter les mécanismes de 
corrosion majoritaires. Les résultats de ce Chapitre sont donc favorables à l’introduction du 
procédé ECAP au sein du procédé de fabrication des fils fins en aluminium.   
 
 Perspectives du travail de thèse 
Les perspectives de ce travail de thèse, tant scientifiques qu’industrielles, sont nombreuses.  
Premièrement, il a été démontré dans les Chapitres 3 et 4 que le procédé ECAP influençait 
les mécanismes de propagation de la corrosion et donc la sensibilité de l’alliage à la corrosion 
et la fatigue-corrosion de par une fragmentation des IMCs durant le procédé. Cependant, 
comme expliqué dans le Chapitre 1, de nombreuses études ont mis en évidence l’influence de 
la déformation plastique sévère sur le comportement en corrosion et les propriétés du film 
passif des alliages d’aluminium. Étant donné le rôle de l’endommagement du film passif dans 
les processus de corrosion et plus particulièrement dans les interactions entre fatigue et 
corrosion, il pourrait s’avérer intéressant de caractériser l’influence des procédés ECAP-RR et 
ECAP-RH sur ce paramètre en particulier. En ce sens, l’Annexe B propose une première 
approche de ce problème à travers la réalisation de mesures Mott-Schottky permettant de 
déterminer les propriétés du film passif. Cependant, d’autres méthodes plus locales comme la 
spectroscopie d’impédance locale, la microscopie électrochimique à balayage ou encore 
l’analyse XPS du film d’oxyde permettraient d’apporter de nombreux éléments de réponses à 
ce sujet. 
Deuxièmement, une autre perspective de ce travail concerne essentiellement l’étude du 
comportement en fatigue-corrosion de l’alliage 6xxx. Trois points en particulier doivent être 
portés à l’attention du lecteur ici. Tout d’abord, l’étude des vitesses de propagation de fissures 
sous air et sous environnement constituerait un apport non négligeable vis-à-vis de la 
compréhension des effets de la déformation plastique sévère sur le comportement en fatigue 
des alliages d’aluminium. Ces perspectives étaient déjà formulées dans la thèse d’Adrien 
Laurino ; elles constituent effectivement des verrous scientifiques majeurs de par la difficulté 
d’utiliser des géométries d’éprouvettes représentatives et adaptées avec les géométries 
d’échantillons à disposition. Cependant, une première approche numérique basée sur les 





mesures réelles de dimensions de défauts mis en évidence dans le Chapitre 4 présenterait déjà 
un intérêt non négligeable. De plus, il semblerait pertinent de caractériser l’influence de la 
déformation cumulée durant les essais de fatigue sur le comportement électrochimique de 
l’alliage 6xxx. A cet égard, des mesures de l’évolution du potentiel de corrosion durant des 
essais de fatigue-corrosion ainsi que des essais de corrosion sous contrainte monotone ont été 
réalisés. Ces résultats n’ont montré aucune influence significative de la contrainte, qu’elle soit 
cyclique ou monotone, sur le potentiel de corrosion de l’alliage 6xxx. Cependant, ce potentiel 
est un marqueur global du comportement électrochimique de l’alliage. Il s’agirait donc de 
caractériser la réponse électrochimique locale de l’alliage notamment en pointe de fissure afin 
de mieux comprendre les interactions entre fatigue et corrosion. Enfin, le rôle de l’hydrogène 
dans les mécanismes d’endommagement en fatigue sous air et sous environnement n’a pu être 
clairement explicité dans ce travail. Pour ce faire, il serait pertinent de réaliser des essais de 
fatigue sous vide dans un premier temps afin de s’affranchir du rôle de l’hydrogène. Ensuite, 
il conviendrait de réaliser des mesures locales de la concentration en hydrogène en pointe de 
fissure. Il serait ainsi possible de déterminer l’influence de la déformation sur la pénétration 
et les cinétiques de transport de l’hydrogène menant à une éventuelle fragilisation du 
matériau.  
Troisièmement, afin de justifier l’intégration complète du procédé ECAP au sein du 
procédé de fabrication des fils fins en aluminium, il serait nécessaire de caractériser le 
comportement d’échantillons mis en forme par ECAP puis tréfilés. Cette étude permettrait 
d’évaluer l’aptitude à la mise en forme de l’alliage 6xxx mis en forme par ECAP et constituerait 
ainsi le dernier élément de réponse justifiant complètement ou non l’industrialisation du 
procédé. 
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- Meilleures propriétés mécaniques
- Uniquement CPP
- Propagation des piqûres 
préférentiellement en surface
- Meilleure durée de 
vie en fatigue à l’air
- Plus grande 
sensibilité à la 
fatigue-corrosion
- Modification des cinétiques de précipitation 
- Densité plus faible de précipités intergranulaires et durcissants
- Aucune sensibilité à la corrosion intergranulaire (IGC)
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Annexe A : Influence de l’ECAP sur la microstructure, 
le comportement en corrosion et le comportement en 
fatigue-corrosion d’un alliage 1xxx 
Dans cette première annexe, l’objectif est d’étudier l’influence du procédé ECAP sur la 
microstructure, le comportement en corrosion et le comportement en fatigue-corrosion d’un 
alliage d’aluminium de la série 1xxx. Ce travail a entièrement été réalisé dans le cadre des 
stages de fin d’étude d’ingénieur de Fandra Maaref (Chimie ParisTech, M2 Matériaux pour 
l’énergie et les transports) et Hugo Roirand (ENSIACET, département IMAT). Ainsi, tous les 
résultats et conclusions présentés ici ont été obtenus grâce aux travaux de ces deux stagiaires.  
Tout au long de cette annexe, les comportements des alliages 1xxx et 6xxx, ce dernier 
alliage faisant l’objet principal de ce manuscrit, seront comparés.   
Pour rappel, le procédé dont il est question ici est le procédé ECAP-4P détaillé dans le 
Chapitre 2. Pour faciliter la lecture de cette annexe, les caractéristiques principales de ce 
procédé sont rappelées dans le Tableau Annexe A-1. 
 
Tableau Annexe A-1 : Caractéristiques du procédé ECAP-4P. 
Il semble nécessaire de rappeler au lecteur que le procédé ECAP-4P n’a pas fait l’objet 
des travaux exposés dans le corps du manuscrit concernant l’alliage 6xxx. Seuls les résultats 
concernant les procédés ECAP-RR et ECAP-RH ont ainsi été présentés. Ceci est purement lié 
à des questions de logistique et d’apport matière. Néanmoins, le lecteur pourra se référer à 
l’Annexe D qui présente les quelques résultats qui ont été obtenus pour ce qui concerne le rôle 
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I.  Influence de l’ECAP sur la microstructure de l’alliage 1xxx 
1. Morphologie et orientation des grains 
La morphologie des grains ainsi que la texture des états d’ébauche et ECAP-4P ont été 
étudiées par EBSD. Les figures de pôles inverses sont représentées selon la direction d’usinage, 
i.e. dans le plan (X0,Y0) pour le sens transverse (Figure Annexe A-1 (a) et Figure Annexe A-1 (c)) 
et dans le plan (Z0,Y0) pour le sens longitudinal (Figure Annexe A-1 (b) et Figure Annexe A-1 
(d)). Dans le sens longitudinal, pour l’ébauche (Figure Annexe A-1 (b)), il est clairement mis en 
évidence une structure de fibre dans laquelle les grains sont préférentiellement orientés selon 
les directions <001> et <111>. De plus, les grains sont fortement allongés selon la direction 
d’usinage. Cette texture est due au procédé d’extrusion des barreaux d’ébauche. Sur la Figure 
Annexe A-1 (d) (état ECAP-4P), ces orientations préférentielles et l’allongement des grains ne 
sont plus observables. Ces résultats sont compatibles avec ceux obtenus pour l’alliage 6xxx. 
Dans le sens transverse, à plus fort grandissement, il est possible d’observer de manière 
plus détaillée la structure de grains. La taille de grains diminue nettement de 14,5 µm pour 
l’état d’ébauche à 2,5 µm pour l’état ECAP-4P. Par ailleurs, une perte de l’orientation 
cristallographique préférentielle des grains est mise en évidence pour l’état ECAP-4P.  
Annexe A :  Influence de  l ’ECAP sur  la  microstructure,  l e  comportement  en corrosion et  l e  





Figure Annexe A-1 : Cartographies d’orientation cristallographique obtenues pour (a) et (b) l’état 
d’ébauche et (c) et (d) l’état ECAP-4P dans les sens longitudinal et transverse respectivement. 
L’influence du procédé ECAP-4P sur la taille de grains de l’alliage 1xxx est similaire à 
ce qui avait été observé pour les procédés ECAP-RR et ECAP-RH pour l’alliage 6xxx. 
Cependant, on note que la taille de grains finale obtenue pour l’état ECAP-4P (alliage 1xxx) 
est inférieure à celle obtenue pour l’état ECAP-RH (alliage 6xxx) ce qui témoigne d’une 
meilleure efficacité du procédé ECAP-4P probablement due à la présence d’un plus grand 
nombre de passes à haute température permettant une recristallisation plus importante des 
grains.  
2. État de précipitation 
Des échantillons de matériau à l’état d’ébauche et d’ECAP-4P ont été observés en MO, 
au MEB et au MET. Ces observations ont permis de révéler la présence de particules 
intermétalliques grossières (Figure Annexe A-2 (a) et Figure Annexe A-3 (a)). Ces dernières sont 
soit des particules cylindriques isolées soit des amas de particules de plus petites dimensions. 
Des analyses EDS quantitatives (Figure Annexe A-2 (b) et Figure Annexe A-3 (b)) et une analyse 
par diffraction des électrons réalisées au MET ont permis d’identifier ces particules comme 
étant des précipités Al3Fe en accord avec la littérature. Les amas de petites particules sont 























Taille de grains = 2,5 µm
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supposés être le résultat d’une fragmentation des particules grossières cylindriques lors du 
procédé ECAP-4P. Un alignement des particules intermétalliques grossières selon la direction 
d’extrusion de l’ébauche est observable dans le sens longitudinal pour les deux états 
métallurgiques. En effet, et ce malgré les différentes passes d’ECAP, l’alignement est conservé. 
Le procédé semble avoir un effet très faible sur la précipitation grossière qui conserve donc sa 
distribution particulière.  
 
Figure Annexe A-2 : (a) Observation au MEB de la surface de l’état ECAP-4P prélevé dans le sens 
longitudinal et (b) spectre EDS d’une particule intermétallique grossière. 
 
Figure Annexe A-3 : (a) Observation au MET de particules intermétalliques grossières au sein de 
l’état d’ébauche et (b) résultats des pointés EDS correspondants.   
La densité surfacique des particules intermétalliques grossières a été calculée à partir 
d’une analyse statistique d’images MEB, pour les 2 états. Les résultats sont rassemblés dans le 
Tableau Annexe A-2. 
 
Tableau Annexe A-2 : Densité surfacique de particules intermétalliques grossières pour l’état 








Ebauche (ST) ECAP-4P (ST) Ebauche (SL) ECAP-4P (SL)
Densité surfacique (%) 0,22 0,05 0,42 0,05 0,23 0,06 0,50 0,08
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Les valeurs de densités surfaciques sont faibles (< 0,5 %), ce qui est en accord avec la 
faible teneur en fer de l’alliage (< 1 %). Une augmentation de la densité surfacique de 
particules grossières pour l’état ECAP-4P est observée en comparaison de l’état d’ébauche. 
Ceci suggère une légère fragmentation des particules intermétalliques grossières durant le 
procédé ECAP-4P comme cela avait pu être mis en évidence pour l’alliage 6xxx. Il est donc 
possible de s’attendre de nouveau à un impact de ce paramètre microstructural sur le 
comportement en corrosion de l’alliage 1xxx après ECAP-4P. De plus, les densités obtenues 
pour l’état d’ébauche sont légèrement inférieures à ce qui avait été observé pour l’alliage 6xxx. 
Ceci est cohérent avec les teneurs en éléments d’alliage moins importantes pour l’alliage 1xxx 
que pour l’alliage 6xxx.  
3. Propriétés mécaniques en traction et dureté 
Des mesures de micro-dureté Vickers ont été réalisées dans les sens transverse et 
longitudinal des états d’ébauche et ECAP-4P. Aucune différence significative n’a été mise en 
évidence entre les deux sens de prélèvement (Tableau Annexe A-3). Le procédé ECAP-4P 
permet d’augmenter la dureté de 35,0 HV à 41,5 HV, ce qui représente une augmentation 
d’environ 20 %.  
 
Tableau Annexe A-3 : Résultats des mesures de micro-dureté réalisées pour les états d’ébauche et 
ECAP-4P. 
Des essais de traction ont ensuite été réalisés sur les états d’ébauche et ECAP-4P à une 
vitesse de 10-3 s-1 à température ambiante. Les résultats sont rassemblés dans la Figure Annexe 
A-4. Le procédé ECAP entraine une augmentation de la résistance mécanique et de la limite 
d’élasticité à 0,2 % (respectivement +8 % et +12 % par rapport à l’ébauche). Ces évolutions sont 
en accord avec l’augmentation de la dureté mise en évidence précédemment. Elles sont dues 
à la diminution de la taille de grains et à l’accroissement de la densité de dislocations. Une 
diminution de l’allongement à rupture de l’ordre de 40 % est aussi relevée. Cette perte de 
ductilité s’explique par la moindre capacité du matériau à accomoder plastiquement la 
déformation du fait des nombreuses dislocations déjà présentes.  Sur tous les faciès de rupture, 
sont observées une très forte striction ainsi qu’une rupture finale ductile à cupules. 
Ebauche ECAP-4P
Microdureté (HV0,1) 35,0 0,2 41,5 0,2
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Figure Annexe A-4 : Courbes Contrainte vraie/Déformation vraie tracées pour les états d’ébauche et 
ECAP-4P. 
Les propriétés mécaniques de l’alliage 1xxx sont bien inférieures à celles de l’alliage 
6xxx et ce quel que soit l’état métallurgique considéré. Ceci est dû à une solution solide plus 
sursaturée en éléments d’alliage pour l’alliage 6xxx en comparaison de l’alliage 1xxx. En 
revanche, l’effet de l’ECAP-4P sur les propriétés mécaniques de l’alliage 1xxx est comparable 


























Rm (MPa) Rp0,2 (MPa)
Ebauche 112 7 93  5
ECAP-4P 122 3 104 1
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II. Influence de l’ECAP sur le comportement en corrosion de 
l’alliage 1xxx 
1. Mesures électrochimiques 
Dans un premier temps, les potentiels de corrosion des états d’ébauche et ECAP-4P 
dans le sens longitudinal et dans le sens transverse ont été mesurés en milieu NaCl 0,5 M 
(Tableau Annexe A-4). De faibles différences de potentiel de corrosion sont constatées entre les 
deux sens de prélèvement. Comme pour l’alliage 6xxx, une légère diminution du potentiel de 
corrosion est mise en évidence pour l’état ECAP-4P en comparaison de l’état d’ébauche.  
 
Tableau Annexe A-4 : Potentiels de corrosion des états d’ébauche et ECAP-4P mesurés après 20 h 
d’immersion dans NaCl 0,5 M. 
Des courbes de polarisation ont aussi été tracées en milieu NaCl 0,5 M afin de mieux 
comprendre l’influence du procédé ECAP sur le comportement en corrosion de l’alliage 1xxx. 
Les résultats sont reportés dans la Figure Annexe A-5. De nouveau, les résultats dans le sens 
longitudinal diffèrent peu de ceux obtenus dans le sens transverse. De plus, peu de différences 
entre les états d’ébauche et ECAP-4P sont relevées. Ces essais confirment cependant le léger 
écart de potentiel de corrosion mis en évidence par les essais d’OCP. Finalement, la principale 
différence se situe au niveau de la branche anodique : les densités de courant des échantillons 
ayant subi l’ECAP-4P sont plus élevées que celles de l’état d’ébauche. Cet écart de 
comportement n’est pas encore bien expliqué dans la littérature. Néanmoins, certaines 
hypothèses peuvent être avancées. Par exemple, la fragmentation des particules 
intermétalliques grossières durant l’ECAP générerait une augmentation du nombre de sites 
d’amorçage de piqûres, et pourrait ainsi expliquer l’augmentation du courant [204]. Des 
modifications concernant d’autres paramètres microstructuraux critiques tels que la taille de 
grains, la texture ou encore les structures de dislocations pourraient aussi affecter la réponse 
anodique du matériau. 
 
Ebauche ECAP-4P
ST SL ST SL
Ecorr (VECS) -0,74 0,01 -0,75 ± 0,01 -0,78 0,02 -0,76 ± 0,02
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Figure Annexe A-5 : Courbes de polarisation obtenues pour l’état d’ébauche et ECAP-4P en milieu 
NaCl 0,5 M dans (a) le sens transverse et (b) le sens longitudinal (250 mV.h-1). 
2. Morphologie de l’endommagement 
Dans ce paragraphe, on se propose d’adopter une méthodologie similaire à celle 
employée pour l’alliage 6xxx afin de caractériser l’influence du procédé ECAP-4P sur la 
morphologie de l’endommagement en corrosion de l’alliage 1xxx.  
Tout d’abord, des observations au microscope optique ont été réalisées à l’issue des 
essais d’OCP (Figure Annexe A-6 (a)) et de polarisations (Figure Annexe A-6 (b)).  
 
Figure Annexe A-6 : Observations au microscope optique de l’état d’ébauche dans le sens transverse 
(a) après OCP de 24 h et (b) à l’issue d’un essai de polarisation en milieu NaCl 0,5 M. 
De la même façon que pour l’alliage 6xxx, une dissolution préférentielle de la matrice 
d’aluminium atour des intermétalliques grossiers (IMCs) riches en fer est observée à l’issue 
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concernant le rôle des précipités Al3Fe dans les mécanismes d’endommagement par corrosion 
des alliages de la série 1xxx [176]. A l’issue des essais de polarisation anodique, le 
développement de piqûres de corrosion à partir des IMCs ainsi que la présence de nombreux 
filaments de corrosion sont observés. Les alliages 1xxx et 6xxx possèdent donc des mécanismes 
d’endommagement en corrosion très similaires. De plus, les observations au microscope 
optique n’ont montré aucune modification des mécanismes de corrosion à l’issue du procédé 
ECAP-4P. Ce résultat était attendu car, à l’inverse de l’alliage 6xxx, aucune forme de 
précipitation intergranulaire n’est possible pour l’alliage 1xxx et donc aucune sensibilisation à 
la corrosion intergranulaire n’était envisagée. Les conclusions concernant l’influence du 
procédé ECAP-4P sur les mécanismes de corrosion de l’alliage 1xxx sont donc en accord avec 
celles tirées pour l’alliage 6xxx.  
Une étude quantitative de l’endommagement en corrosion des deux états 
métallurgiques a été réalisée. Pour ce faire, des essais de polarisation en milieu NaCl 0,5 M à 
un courant de 7 mA.cm-2 pendant 10 min ont été réalisés. Ensuite, comme pour l’alliage 6xxx, 
une caractérisation des défauts formés a été réalisée par microscopie confocale. Les résultats 
obtenus sont rassemblés dans le Tableau Annexe A-5. 
 
Tableau Annexe A-5 : Morphologie de l’endommagement par piqûres des états d’ébauche et ECAP-4P 
après 10 min de polarisation à 7 mA.cm-2 en milieu NaCl 0,5 M. 
Le Tableau Annexe A-5 montre que le pourcentage de surface corrodée varie assez peu 
d’un état à l’autre, malgré des différences de microstructure importantes. Ceci constitue une 
première différence par rapport au comportement de l’alliage 6xxx. Par ailleurs, les 
pourcentages de surface corrodée sont plus faibles dans le cas de l’alliage 1xx que dans le cas 
de l’alliage 6xxx. Ceci peut s’expliquer par une densité de particules intermétalliques 
grossières moins importante dans le cas de l’alliage 1xxx (Tableau Annexe A-2). Les différences 
notables révélées par l’analyse par microscopie confocale concernent la profondeur moyenne 
des piqûres. En effet, les piqures sont moins profondes sur le matériau après ECAP-4P. De 
plus, elles sont plus profondes dans le sens transverse que dans le sens longitudinal. Ces 
résultats rejoignent cette fois-ci ceux obtenus pour l’alliage 6xxx et peuvent s’expliquer de 
Ebauche ECAP-4P
ST SL ST SL
Pourcentage de surface 
corrodée (%)
4,1 3,8 3,8 3,7
Profondeur moyenne (µm) 49  3 44  2 42  2 33  2
Annexe A :  Influence de  l ’ECAP sur  la  microstructure,  l e  comportement  en corrosion et  l e  




manière analogue en considérant la fragmentation des particules intermétalliques grossières 
et l’affinement de la taille de grains durant le procédé ECAP-4P. 
 
  
Annexe A :  Influence de  l ’ECAP sur  la  microstructure,  l e  comportement  en corrosion et  l e  




III. Influence de l’ECAP sur le comportement en fatigue et en 
fatigue-corrosion de l’alliage 1xxx 
1. Comportement en fatigue et fatigue-corrosion de l’ébauche 
Afin d’étudier l’influence du procédé ECAP-4P sur le comportement en fatigue et en 
fatigue-corrosion de l’alliage 1xxx, une méthodologie similaire à celle utilisée pour l’alliage 
6xxx a été employée.  Le lecteur se réfèrera aux méthodes présentées dans le Chapitre 2 du 
manuscrit pour plus de détails.  
La Figure Annexe A-7 représente les courbes S-N obtenues pour l’état d’ébauche. Trois 
types d’essais sont reportés sur cette courbe : des essais de fatigue sur des éprouvettes saines, 
des essais de fatigue sur des éprouvettes pré-corrodées en milieu NaCl 0,5 M pendant 72 h et 
des essais de fatigue-corrosion en milieu NaCl 0,5 M.  
 
Figure Annexe A-7 : Courbes S-N obtenues pour l’état d’ébauche sur éprouvettes saines, éprouvettes 
pré-corrodées pendant 72 h et éprouvettes de fatigue-corrosion en milieu NaCl 0,5 M. 
A 80 % de la résistance mécanique, les essais sont de courte durée (< 12 min). La durée 
de vie des éprouvettes saines est statistiquement la même que celle des éprouvettes de 
fatigue-corrosion. Ceci nous indique qu’à ce niveau de contrainte élevé (97 %Rp0,2), il n’y aurait 
vraisemblablement pas de couplage fatigue-corrosion de par la faible durée de l’essai. A 
l’inverse, après pré-corrosion en milieu NaCl 0,5 M pendant 72 h, l’effet de la corrosion est 
largement visible. En effet, les essais sont très courts (de 55 à 950 cycles), ce qui indique que 
les défauts formés par l’immersion dans le milieu agressif sont suffisamment critiques pour 
amorcer plus rapidement la rupture. D’après les résultats présentés dans le Tableau Annexe 
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A-6, les défauts de corrosion formés au potentiel libre dans NaCl 0,5 M sont majoritairement 
liés à la dissolution de la matrice autour des IMCs et leur profondeur avoisine les 4 µm. Il est 
intéressant de remarquer que l’alliage 1xxx possède une résistance à la fatigue moins 
importante que l’alliage 6xxx puisqu’à 80 %Rm ce dernier atteint sa limite d’endurance quel 
que soit l’état considéré (sain, pré-corrodé). Ce résultat s’explique probablement par un 
durcissement par solution solide dans le cas de l’alliage 6xxx, bien plus riche en éléments 
d’alliage que l’alliage 1xxx. 
A 70 % de la résistance mécanique, il n’y a pas de rupture des éprouvettes saines 
au-delà de 107 cycles, limite d’endurance fixée arbitrairement dans cette étude. En ce qui 
concerne les éprouvettes pré-corrodées, une rupture en moyenne à 2,5 millions de cycles est 
relevée. Ceci montre l’effet négatif de la pré-corrosion sur la durée de vie en fatigue à l’air. La 
formation de défauts liés à la dissolution de la matrice autour des IMCs durant la pré-corrosion 
peut donc être une des causes de la rupture prématurée des éprouvettes. En fatigue-corrosion, 
les durées de vie sont légèrement inférieures à celles des éprouvettes pré-corrodées (1 million 
de cycles en moyenne). Même si les durées de vie demeurent du même ordre de grandeur, un 
couplage de fatigue-corrosion semble donc être observé. En effet, les éprouvettes 
pré-corrodées sont immergées dans la solution agressive pendant 72 h alors que les 
éprouvettes testées en fatigue-corrosion le sont seulement pendant la durée de l’essai (5,5 h en 
moyenne). Ceci met donc en évidence le couplage de fatigue-corrosion déjà identifié pour 
l’alliage 6xxx précédemment.  
A 60 % de la résistance mécanique, il n’y a pas de rupture des éprouvettes saines à l’air, 
ce qui est cohérent avec le fait qu’aucune rupture n’avait été observée à 70 % pour ces mêmes 
éprouvettes. Des essais de fatigue-corrosion ont été réalisés ; les éprouvettes concernées ont 
atteint 4 millions de cycles sans rupture. Ces résultats indiquent que, malgré une immersion 
d’environ 24 h dans NaCl 0,5 M sous sollicitation cyclique, l’éprouvette ne casse pas. Cette 
donnée peut être utile au dimensionnement des câbles électriques en aluminium utilisés dans 
l’industrie automobile en milieu potentiellement agressif.  
Afin de statuer sur l’endommagement provoqué par la corrosion (en pré-corrosion ou 
en fatigue-corrosion) sur les éprouvettes de fatigue, celles-ci ont été analysées par 
interférométrie après essais afin de déterminer la profondeur des défauts liés à la dissolution 
des IMCs (Tableau Annexe A-6). Tout d’abord, les résultats à 80 %Rm après pré-corrosion et 
essai de fatigue montrent que la forte déformation plastique de l’éprouvette n’influence pas 
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significativement la profondeur des défauts de corrosion (2,7 ± 0,6 µm en moyenne). D’autre 
part, l’essai de fatigue-corrosion, qui n’a duré que 4,5 min, présente de faibles profondeurs de 
dissolution. Ceci était attendu au vu du faible temps d’exposition. Pour des niveaux de 
contrainte plus faibles (70 %Rm), la profondeur des défauts liés à la dissolution des IMCs et 
observés après 3,75 h d’immersion sous sollicitation de fatigue est la même que celle observée 
sur des fûts pré-corrodés pendant 72 h. Ce résultat va dans le sens de la présence d’un 
couplage fatigue-corrosion. Cependant, il serait pertinent de vérifier la cinétique de formation 
des défauts liés à la dissolution des IMCs pour affirmer ici la manifestation d’un couplage. 
Pour cela, il faudrait déterminer la profondeur des défauts de corrosion après 3,75 h 
d’immersion sans contrainte.  
 
Tableau Annexe A-6 : Profondeur de défauts de corrosion formés autour des IMCs pendant les essais 
de pré-corrosion et de fatigue-corrosion en milieu NaCl 0,5 M. 
 
Figure Annexe A-8 : Observations au MEB des facies de rupture de l’état d’ébauche obtenus pour une 
éprouvette (a) saine rompue à 80 %Rm (3000 cycles), (b) pré-corrodée pendant 72 h et rompue à 
80 %Rm (67 cycles) et (c) rompue en fatigue-corrosion à 80 %Rm (36 000 cycles) en milieu 
NaCl 0,5 M. 
Les faciès de rupture des éprouvettes de fatigue saines, pré-corrodées et de 
fatigue-corrosion ont été observés en électrons secondaires au MEB afin de comprendre 
l’origine de la rupture (Figure Annexe A-8 (a), Figure Annexe A-8 (b) et Figure Annexe A-8 (c)). 
Ces faciès ne sont pas des faciès de fatigue dits « classiques » présentant une zone d’amorçage, 
une zone de propagation stable de fissure, puis une zone de propagation instable comme cela 
avait pu être observé pour l’alliage 6xxx. Ce sont des faciès très déformés plastiquement avec 
une très forte striction (≈ 94 % quel que soit le type d’essai et le niveau de contrainte) et la 
présence de cupules. Ces faciès de rupture témoignent de la forte anisotropie de la 
microstructure de l’ébauche dans le sens longitudinal. En effet, un faciès de rupture résultant 
PC72h
FC 80%Rm
13600 cycles – 4,5 min
FC 70%Rm
670 000 cycles – 3,75 h
Profondeur de dissolution 
(µm)
3,6  0,4 1,2  0,2 3,7  0,3
(a) (b) (c)
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d’une déformation isotrope de l’éprouvette est circulaire. Or les faciès reportés dans la Figure 
Annexe A-8 sont irréguliers. Ceci est imputable à l’hétérogénéité de texture observée dans le 
sens longitudinal. Les faciès obtenus après les essais de fatigue à 70 % de la résistance 
mécanique sont globalement les mêmes que ceux obtenus à 80 %. La Figure Annexe A-9 (a) 
représente l’un deux, obtenu après 3,7 millions de cycles de fatigue sur une éprouvette pré-
corrodée. Sur le fût, des fissures peuvent être distinguées dans le sens longitudinal. Ces 
fissures, dites longitudinales au chargement, sont en partie dues à l’hétérogénéité de 
déformation induite par l’hétérogénéité de texture dans le sens longitudinal (Figure Annexe 
A-9 (b)). A la base des fissures, des défauts vraisemblablement provoqués par la corrosion sont 
observés (Figure Annexe A-9 (b)). Ces défauts sont surement liés à des processus de dissolution 
de la matrice autour des IMCs qui, sous l’effet de la contrainte, se sont déformés 
plastiquement. Ceci confirme donc l’hypothèse selon laquelle la pré-corrosion de 72 h a permis 
de créer des défauts suffisamment critiques pour générer l’amorçage de fissures plus 
rapidement que pour les éprouvettes saines.  
 
Figure Annexe A-9 : (a) Faciès de rupture et (b) défaut de corrosion observé sur le fût d’une 
éprouvette d’ébauche après pré-corrosion pendant 72 h en milieu NaCl 0,5 M et essai de fatigue à l’air 
à 70 %Rm. 
2. Influence de l’ECAP 
Afin de déterminer l’influence de l’ECAP-4P sur le comportement en fatigue et fatigue-
corrosion de l’alliage 1xxx, les mêmes conditions d’essai que pour l’ébauche ont été employées. 
Cependant, seuls deux niveaux de contrainte (80 % et 70 %Rm) ont été utilisés de par le faible 
nombre d’éprouvettes à disposition.  
Les résultats des essais sont simples : aucune des éprouvettes ayant subi le procédé 
ECAP-4P n’a rompu. Ainsi, il apparaît clairement que ce procédé permet d’augmenter de 
façon très significative la durée de vie en fatigue de l’alliage 1xxx.  
(a) (b)
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Plusieurs hypothèses ont déjà été formulées dans le Chapitre 4 afin d’interpréter au 
niveau microstructural cette nette augmentation de la durée de vie après ECAP. Cette 
augmentation passe soit par un retard à l’amorçage, soit par une diminution de la vitesse de 
propagation stable des fissures, soit par une combinaison des deux phénomènes. Ces 
hypothèses ayant déjà été formulées pour l’alliage 6xxx, elles ne seront pas de nouveau 
détaillées ici. Cependant, afin d’illustrer ces hypothèses, les fûts de certaines éprouvettes à 
l’état d’ECAP ont été observés au MEB après les différents essais de fatigue (Figure Annexe 
A-10). Ceux-ci révèlent la présence de fissures en surface, que ce soit sur les essais à l’air ou 
bien en fatigue-corrosion. Ainsi, l’étape d’amorçage a pu avoir lieu mais aucune fissure n’a pu 
se propager jusqu’à rupture. 
 
Figure Annexe A-10 : Observation au MEB d’amorces de fissure sur le fût d’une éprouvette 
ECAP-4P après essais à 70 %Rm à l’air. 
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Annexe B : Influence de l’ECAP sur le comportement 
passif de l’alliage 6xxx – Analyse Mott-Schottky 
L’objectif de cette annexe est de proposer une étude complémentaire au Chapitre 3. 
Elle porte sur l’influence de l’ECAP sur le comportement passif de l’alliage 6xxx. En effet, il a 
été démontré qu’en milieu NaCl 0,5 M, l’alliage 6xxx est sensible à la corrosion localisée dès 
son potentiel de corrosion. Cependant, devant la variabilité des milieux rencontrés au sein de 
l’environnement automobile ainsi que les nombreux résultats de la littérature mettant en 
évidence une influence significative des procédés SPD sur les propriétés du film passif 
(Chapitre 1), il apparaît pertinent de déterminer l’impact des procédés ECAP-RR et ECAP-RH 
sur le comportement passif de l’alliage 6xxx. 
Pour ce faire, un milieu moins agressif que le milieu de référence NaCl 0,5 M a été 
choisi. Le milieu retenu est une solution Na2SO4 0,1 M + NaCl 0,001 M. Cet électrolyte contient 
une grande proportion d’ions sulfates qui ont la particularité d’inhiber l’adsorption des ions 
chlorures en surface réduisant ainsi la fragilisation du film passif et permettant à l’alliage de 
développer un comportement passif stable sur une large gamme de potentiels.  
La méthodologie employée ici pour caractériser les propriétés du film passif est basée 
sur la méthode Mott-Schottky qui permet de déterminer la nature et les propriétés du film 
passif. En appliquant cette méthode aux échantillons d’ébauche et à ceux obtenus après ECAP, 
il sera ainsi possible d’évaluer l’influence de l’ECAP sur ces derniers paramètres. Le premier 
paragraphe a pour objectif de présenter cette méthode et de détailler les paramètres 
expérimentaux utilisés pour obtenir les résultats présentés dans cette annexe.  
I. Méthode expérimentale 
La méthode Mott-Schottky étant principalement basée sur les mesures de 
spectroscopie d’impédance électrochimique, il convient, dans un premier temps, de rappeler 
le principe de cette technique d’analyse.  
1. Mesures de spectroscopie d’impédance électrochimique 
La spectroscopie d’impédance électrochimique permet d’étudier le comportement du 
matériau autour d’un potentiel précis. Le principe de cette technique repose sur l’application 
d’un potentiel variable modélisé par une tension sinusoïdale oscillant autour du potentiel 
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d’étude à une fréquence donnée. Lorsque le matériau est immergé en milieu corrosif, 
l’interface est alors placée en régime transitoire. Les réactions mises en jeu vont générer des 
flux de matière et de charges qui vont perturber la réponse en courant du matériau. La 
méthode de spectroscopie d’impédance permet ainsi de mesurer cette réponse. Afin d’étudier 
toutes les réactions mises en jeu, il est nécessaire d’appliquer un large spectre de fréquences 
d’oscillation. En effet, à basses fréquences, seuls les processus électrochimiques les plus lents 
(transports de matière) sont observés tandis qu’à hautes fréquences, les processus les plus 
rapides (transferts de charges) sont mis en évidence. 
 
Figure Annexe B-1 : Schématisation du principe de la mesure d'impédance électrochimique sur une 
courbe de polarisation. 
La Figure Annexe B-1 schématise le principe de la mesure d’impédance électrochimique. 
E0, I0, E, et I représentent les composantes stationnaires et les amplitudes de la tension de 
perturbation et du courant respectivement. Par définition, l’impédance électrochimique Z() 




=  |𝑍|𝑒𝑗 Équation Annexe B-1 
Où  et  représentent la pulsation et le déphasage du signal respectivement.  
Il est possible d’exprimer l’impédance de manière complexe : 
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𝑍() =  𝑍𝑟() + 𝑗𝑍𝑗() Équation Annexe B-2 
De ces définitions découlent deux types de représentation des résultats : 
1. Une représentation dans le plan complexe de Nyquist qui consiste à tracer l’évolution 
de l’opposé de la partie imaginaire de l’impédance en fonction de sa partie réelle. 
2. Une représentation dans le plan de Bode qui consiste à tracer les évolutions du module 
de l’impédance et du déphasage en fonction du logarithme de la fréquence de 
perturbation du signal.  
Afin d’analyser les spectres d’impédance, il est possible d’assimiler par analogie les 
phénomènes électrochimiques à l’interface à un circuit électrique. Ainsi, les différentes 
réactions électrochimiques mises en jeu peuvent être décrites par des composants électriques 
branchés en série lorsque les phénomènes sont consécutifs ou en parallèle lorsqu’ils sont 
simultanés. Il existe ainsi des logiciels performants permettant de modéliser les systèmes 
électrochimiques à l’aide de cette analogie. Dans le cadre de ces travaux, les résultats des 
mesures d’impédances ont uniquement été utilisés dans le cadre de l’application de la 
méthode Mott-Schottky.  
2. Mesures Mott-Schottky 
Les mesures de Mott-Scottky sont un cas particulier de la mesure d’impédance 
d’électrochimique. Elles permettent de mettre en évidence le comportement semi-conducteur 
du film passif formé sur un matériau métallique. Ces mesures sont basées sur la mesure de la 
capacité d’interface en fonction du potentiel appliqué. On réalise donc plusieurs mesures 
d’impédance à fréquence fixe et à potentiel variable. Les résultats obtenus et les conclusions 
qui en découlent dépendent grandement des deux paramètres cités précédemment. Dans cette 
étude, deux critères ont été pris en compte : 
1. La gamme de potentiel a été choisie afin de correspondre au domaine de stabilité du 
film passif dans le milieu considéré ici. 
2. La fréquence a été choisie pour être nettement supérieure aux fréquences 
caractéristiques des réactions en présence.  
Les résultats d’une analyse Mott-Schottky sont généralement représentés sous la forme 
d’un diagramme qui montre l’évolution de C-2  (avec C la capacité complexe du film passif) en 
fonction du potentiel appliqué où C est calculée à partir des équations suivantes : 
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𝐶 = 𝐶′ + 𝑗𝐶′′ Équation Annexe B-3 




 Équation Annexe B-4 




 Équation Annexe B-5 
Avec 𝜔 = 2𝜋𝑓, Zr et Zj les parties réelles et imaginaires de l’impédance décrite dans le 
paragraphe précédent et Re la résistance de l’électrolyte assimilée à la valeur de l’impédance à 
très haute fréquence. 
L’épaisseur du film passif peut être déterminée à partir de la valeur de la capacité à 
haute fréquence grâce à la relation suivante :  
𝐶 =  
𝜀𝜀0𝑆
𝛿
 Équation Annexe B-6 
Où  est la constante diélectrique du film (prise égale à 10,6 dans le cas du film d’oxyde 
Al2O3 [205]), 0 la permittivité du film (égale à 8,9x10-12 F.m-1), S la surface de l’électrode et 
 l’épaisseur du film passif.  
La densité de donneurs et d’accepteurs est enfin déterminée à l’aide des formules 




(𝐸 − 𝐸𝑓𝑏 −
𝑘𝑇
𝑒
) Équation Annexe B-7 




(𝐸 − 𝐸𝑓𝑏 +
𝑘𝑇
𝑒
) Équation Annexe B-8 
pour un semi-conducteur de type n 
Où e est la charge électronique (égale à 1,6x10-19 C), k est la constante de Boltzmann 
(égale à 1,38x10-23 J.K-1), NA et ND sont les densités d’accepteurs et de donneurs respectivement, 
T est la température et Efb est le potentiel de bande plate. Graphiquement, les densités 
d’accepteurs et de donneurs peuvent donc être déterminées à partir de la pente des domaines 
linéaires accepteurs et donneurs de la courbe 1/C2 = f(E). Le terme kT/e étant égal à 25 mV à 
température ambiante, il peut être négligé devant les autres termes. Ainsi, le potentiel de 
bande plate correspond à l’intersection des domaines linéaires avec l’axe des abscisses. La 
détermination graphique de ces paramètres est illustrée dans la Figure Annexe B-2.  
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Figure Annexe B-2 : Détermination graphique des densités d’accepteurs NA, de donneurs ND et du 
potentiel de bande plate Efb à partir de la courbe 1/C2 = f(E) obtenue par mesures Mott-Schottky. 
Dans le cadre de ce travail, les paramètres suivants ont été choisis : 
1. Un milieu d’étude très peu agressif : Na2SO4 0,1 M + NaCl 10-3 M ; 
2. Un potentiel variant entre -0,9 et 0,6 VECS ; 
3. Une fréquence de 1 kHz ; 
4. Un temps de pause de 30 s entre chaque mesure d’impédance ; 
5. Un nombre de mesures par décade égal à 6 ; 
6. Une amplitude de potentiel égal à 20 mV ; 
7. Un temps d’OCP de 2,5 h avant le début de la mesure. 
Les mesures ont été répétées au moins 2 fois pour chaque sens de prélèvement et 
chaque état métallurgique considéré.  
II. Influence de l’ECAP sur les propriétés du film passif 
Dans l’objectif de caractériser l’influence de l’ECAP sur les propriétés du film passif de 
l’alliage 6xxx, des mesures Mott-Scottky ont été réalisées dans un milieu très peu agressif : 
Na2SO4 0,1 M + NaCl 0,001 M. Ce milieu a été choisi afin d’étendre le domaine de passivité de 
l’alliage. A titre informatif, les valeurs de Ecorr obtenues à l’issue des mesures d’OCP en milieu 
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les sections transverses et -0,45 ± 0,03 VECS ; -0,52 ± 0,03 VECS et -0,53 ± 0,02 VECS pour les 
sections longitudinales des états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH respectivement.  
La Figure Annexe B-3 montre les diagrammes Mott-Schottky obtenus en milieu 
Na2SO4 0,1 M + NaCl 0,001 M pour les sections longitudinales et transverses des états 
d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH. Un comportement similaire des échantillons est observé 
dans les deux sections. Seule la courbe correspondant au sens longitudinal de l’état d’ébauche 
présente un épaulement autour de 0,4 VECS qui correspond au potentiel d’amorçage de piqûres 
pour cet échantillon. Avant de débuter la discussion, il semble pertinent de préciser ici que les 
résultats de cette analyse ont présenté une faible répétabilité ce qui a généré un grand nombre 
de difficultés dans leur interprétation. Les courbes présentées dans la Figure Annexe B-3 ont 
été choisies comme les plus représentatives du comportement des trois états considérés. 
Cependant, les écarts qui existent entre ces courbes ne peuvent être considérés comme 
significatifs. Ceci étant dit, il est possible de comparer l’allure générale des courbes (qui donne 
une indication sur le comportement du film passif) et les valeurs extraites de l’analyse 
Mott-Schottky en tenant compte des écarts-types sur les mesures. Comme détaillé dans le 
paragraphe précédent, l’analyse Mott-Schottky consiste à assimiler le comportement du film 
passif à celui d’un semi-conducteur. Suivant ce principe, tous les états présentent un caractère 
accepteur (pente négative) en dessous du potentiel de bande plate et un caractère donneur 
(pente positive) dans le domaine de passivité. Plus précisément, le caractère donneur du film 
d’oxyde dans le domaine passif suggère que les porteurs de charges au sein du film sont 
principalement les lacunes d’oxygène [208,209].  En effet, selon le modèle du défaut ponctuel 
décrit par D. D. Macdonald [210], l’évolution de l’interface métal/film passif/électrolyte est 
assurée par le mouvement des lacunes et espèces ioniques à l’intérieur du film d’oxyde. Cette 
mobilité est rendue possible grâce au champ de potentiel qui existe entre l’interface 
métal/oxyde et l’interface oxyde/électrolyte. Ce dernier est très élevé (1016 V.cm-1) et se trouve 
être indépendant de l’épaisseur du film passif [211]. Les réactions électrochimiques 
majoritaires se déroulant à l’interface métal/film passif sont généralement écrites de la 
manière suivante  [212,213]: 
𝐻2𝑂 + 𝑉𝑂
2+(𝑂𝑋) =   𝑂𝑂(𝑂𝑋) + 2𝐻
+(𝑎𝑞) 




3−(𝑂𝑋) + 2𝐻+(𝑎𝑞) 
𝐴𝑙𝐴𝑙(𝑂𝑋) =  𝐴𝑙
3+(𝑎𝑞) + 𝑉𝐴𝑙
3−(𝑂𝑋)    
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2+(𝑂𝑋) représente une lacune d’oxygène chargée positivement dans le film passif, 
𝑂𝑂(𝑂𝑋) représente l’oxygène ionique dans un site régulier du film passif, 𝑉𝐴𝑙
3−(𝑂𝑋) représente 
une lacune d’aluminium chargée négativement au sein du film passif, 𝐻+(𝑎𝑞) représente l’ion 
hydrogène en solution aqueuse et 𝐴𝑙3+(𝑎𝑞) représente l’ion aluminium en solution aqueuse. 
En milieu contenant des ions chlorures, les ions Cl- s’adsorbent à la surface du film passif et 
occupent les lacunes d’oxygène entrainant la formation de lacunes cationiques à l’interface 
électrolyte/film. Ces lacunes sont ensuite transportées à l’interface film/métal et sont 
impliquées dans les réactions décrites ci-dessus. Le modèle du défaut ponctuel nous dit alors 
que plus la quantité de donneurs est élevée, plus la quantité de charges positives est grande et 
donc plus la densité de lacunes d’oxygène à l’intérieur du film est importante [210]. Il en 
résulte un film d’oxyde moins compact et donc moins résistant à la corrosion comme démontré 
par de nombreux auteurs [214–216]. Le Tableau Annexe B-1 résume les valeurs des différents 
paramètres calculées à partir des données issues des mesures Mott-Schottky. De manière 
générale, les états d’ébauche, ECAP-RR, ECAP-RH possèdent des épaisseurs de film passif, 
des densités de donneurs et d’accepteurs ainsi que des potentiels de bande plate très proches 
les uns des autres. De plus, les écarts-types calculés sont très importants. Ils possèdent soit une 
origine expérimentale soit une origine intrinsèque au matériau. Les épaisseurs de film passif 
calculées varient entre 5,1 nm et 9,6 nm ce qui est parfaitement cohérent avec les résultats de 
la littérature présentés dans le Chapitre 1. Enfin des densités de donneurs légèrement moins 
élevées ont été mesurées dans le cas des sections longitudinales des états d’ébauche, ECAP-RR 
et ECAP-RH ce qui pourrait indiquer une meilleure compacité du film passif dans cette 
section. Ce dernier résultat pourrait coïncider avec ceux du Chapitre 3 montrant un 
endommagement plus en profondeur pour le sens transverse en comparaison du sens 
longitudinal. Cependant, la couche barrière n’étant épaisse que de quelques nanomètres, il 
semble peu probable que les hypothèses avancées ici soient applicables à l’étape de 
propagation mais plutôt à l’étape d’amorçage des piqûres de corrosion. Il semble donc difficile 
de relier les conclusions tirées ici à celles obtenues dans le Chapitre 3 concernant les 
mécanismes de propagation des piqûres et plus particulièrement les différences observées 
entre les sens transverse et longitudinal des différents états.    
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Figure Annexe B-3 : Diagrammes Mott-Schottky montrant l’évolution de 1/C2 en fonction du 
potentiel appliqué pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH: sections (a) transverses et 
(b) longitudinales. 
 
Tableau Annexe B-1 : Valeurs calculées à partir de l’analyse Mott-Schottky réalisée en milieu 
Na2SO4 0,1 M + NaCl 0,01 M pour l’état d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH.  
Cependant, l’approche Mott-Schottky mise en œuvre ici semble mettre en évidence que 
le procédé ECAP ne permet pas de modifier les propriétés et la réactivité du film passif de 
l’alliage 6xxx. Cette approche reste pourtant très critiquable et des caractérisations 
complémentaires de la nature et des propriétés du film passif seraient nécessaires pour 




























Ebauche 6,9  4,9 2,46 2,45 2,1  1,5 -0,81 ± 0,02 9,6 ± 1,9 0,8 ± 0,1 1,9 ± 0,3 -0,93 ± 0,04
ECAP RR 6,9  4,4 1,9  1,0 2,1  1,7 -0,86 ± 0,08 6,2 ± 0,4 1,6 ± 0,1 4,3 ± 4,0 -0,86 ± 0,03
ECAP RH 5,1  1,5 2,0  0,6 3,3  3,1 -0.90 ± 0,02 7,4 ± 1,4 1,2 ± 0,1 2,5 ± 2 -0,95 ± 0,05
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Annexe C : Influence des traitements thermiques sur 
les propriétés mécaniques de l’alliage 6xxx mis en 
forme par ECAP 
L’objectif de cette annexe est de proposer une étude complémentaire au Chapitre 5 permettant 
de caractériser l’influence des traitements thermiques sur les propriétés mécaniques de 
l’alliage 6xxx mis en forme par ECAP. Les résultats de cette annexe pourront donc être reliés 
à ceux obtenus dans le Chapitre 5. 
I. Détermination des conditions de vieillissement thermique 
optimales pour l’alliage 6xxx 
Comme expliqué au début de ce manuscrit, les alliages 6xxx sont des alliages à 
durcissement structural ce qui signifie qu’il est possible d’optimiser leurs propriétés 
mécaniques en modifiant leur microstructure et notamment la nature et la répartition des 
phases présentes au sein de la matrice. De manière générale, le traitement de durcissement 
structural classique des alliages 6xxx est un traitement de type T6 constitué de trois étapes 
distinctes : 
1. Une mise en solution à très haute température (généralement autour de 500 °C) 
permettant de mettre en solution tous les éléments solubles au sein de l’alliage. Dans 
cette étude, la mise en solution a été effectuée à une température de 550 °C pendant 1 h 
et a permis d’obtenir une taille de grains homogène autour de 113 µm (Chapitre 5) ; 
2. Une trempe (généralement à l’eau tempérée) permettant d’obtenir une solution solide 
sursaturée en éléments d’alliage. Dans ce travail, la trempe a été réalisée dans de l’eau 
tempérée pendant 8 min ; 
3. Un revenu (généralement autour de 180 °C) permettant d’activer la séquence de 
précipitation de l’alliage. La température et le temps de revenu sont des paramètres 
influant directement sur la nature, la taille et la densité des phases formées et donc sur 
les propriétés mécaniques de l’alliage. 
L’objectif de cette étude est de déterminer le temps de revenu à 180 °C pour lequel la dureté 
maximale de l’alliage est atteinte. Pour ce faire, des échantillons d’ébauche de l’alliage 6xxx 
ont préalablement été mis en solution à 550 °C pendant 1 h puis trempés à l’eau tempérée 
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pendant 8 min (échantillons dits Ebauche +MS). Ensuite, différents temps de revenu à 180 °C, 
allant de 0 à 48 h, ont été appliqués aux échantillons Ebauche+MS. Les résultats des mesures 
de microdureté Vickers sont présentés dans la Figure Annexe C-1.  
 
 
Figure Annexe C-1 : Évolution de la micro-dureté Vickers (HV1) de l’état Ebauche+MS avec le temps 
de revenu à 180 °C. 
Les résultats mettent en évidence une augmentation nette de la dureté avec le temps 
de revenu jusqu’à une valeur maximale de 95 HV au bout de 8 h de traitement. Cette condition 
correspond ainsi à la combinaison densité/taille de précipités durcissants la plus favorable 
mécaniquement pour l’état Ebauche+MS. Pour des temps plus longs, une légère diminution 
de la dureté est observée, ce qui s’explique probablement par une augmentation de la taille 
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II. Influence de la mise en solution sur les propriétés mécaniques 
de l’alliage 6xxx 
Afin d’évaluer l’influence du traitement de mise en solution sur les propriétés 
mécaniques de base de l’alliage, des essais de dureté et de traction ont été réalisés pour les 
états Ebauche+MS, RR+MS et RH+MS. Les résultats obtenus pour ces trois derniers états étant 
très similaires, seuls ceux concernant l’état Ebauche+MS seront discutés ici par souci de 
concision.   
 
Figure Annexe C-2 : Courbe contrainte/déformation vraie obtenue pour l'état Ebauche+MS. Les 
courbes obtenues pour les états d'ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH ont été reportées à titre de 
comparaison (10-3 s-1, 25 °C). 
La Figure Annexe C-2 montre la courbe contrainte/déformation vraies obtenue pour 
l’état Ebauche+MS. Les courbes obtenues pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH ont 
été reportées à titre de comparaison. On observe un comportement mécanique très différent 
pour l’état Ebauche+MS en comparaison des états non mis en solution. Tout d’abord, la mise 
en solution entraine une diminution importante de la limite d’élasticité et du Rp0,2 (Tableau 
Annexe C-1). Ceci peut s’expliquer par l’augmentation de la taille de grains observée dans le 
Chapitre 5 due aux processus de recristallisation et de croissance de grains ayant lieu durant 
le traitement à 550 °C pendant 1 h. Ces courbes mettent en évidence ensuite une augmentation 
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ce résultat peut sembler étonnant. Cependant, une augmentation importante de l’allongement 
à la rupture de 14 % à 25 % pour les états d’ébauche et Ebauche+MS, respectivement est aussi 
observée. Ceci témoigne d’une meilleure capacité d’écrouissage pour l’état Ebauche+MS. En 
effet, le traitement de mise en solution a entraîné non seulement une augmentation de la taille 
de grains mais aussi une restauration complète de la microstructure et donc une diminution 
non négligeable de la déformation accumulée à l’intérieur des grains lors du procédé de mise 
en forme de l’ébauche. L’état Ebauche+MS est donc capable d’accumuler plus de déformation 
avant rupture d’où l’obtention d’une contrainte maximale supérieure dans cet état en 
particulier.  
 
Tableau Annexe C-1 : Propriétés mécaniques de l’état Ebauche+MS. Les propriétés des états 





Rp0,2 (MPa) Rm (MPa) A (%)
Ebauche 61  2 177 3 218 3 15,4 0,6
ECAP-RR 84  4 243 3 253 1 11,4 0,7
ECAP-RH 78  4 221 3 238 5 12,3 0,5
Ebauche+MS 53  2 100 3 264 2 25,2 2,1
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III. Influence du revenu à 180 °C pendant 8 h sur les propriétés 
mécaniques de l’alliage 6xxx 
De la même manière que pour le traitement de mise en solution, des essais de dureté 
et de traction ont été réalisés afin de déterminer l’influence du revenu à 180 °C pendant 8 h 
sur les propriétés mécaniques de l’alliage avant et après ECAP. Les résultats obtenus sont 
rassemblés dans la Figure Annexe C-3 et le Tableau Annexe C-2. En ce qui concerne la Figure 
Annexe C-3, par souci de concision et de clarté, seuls les résultats obtenus pour l’état d’ébauche 
sont présentés.  
 
Figure Annexe C-3 : Courbes contrainte/déformation vraies obtenues pour les états Ebauche+180 et 
Ebauche+MS+180 (10-3 s-1, 25 °C). Pour comparaison, les courbes obtenues pour les états d’ébauche et 
Ebauche+MS ont été reportées. 
Tout d’abord, ces courbes montrent un léger durcissement de l’état d’ébauche après 
revenu à 180 °C pendant 8 h sans mise en solution préalable (échantillon noté Ebauche+180). 
En effet, une augmentation du Rp0,2 de 177 MPa à 226 MPa ainsi que du Rm de 218 MPa à 
249 MPa est mise en évidence pour les états d’ébauche et Ebauche+180, respectivement. Qui 
plus est, le traitement de revenu conduit à une diminution de l’allongement à la rupture pour 
l’état Ebauche+180 en comparaison de celui de l’état d’ébauche. Cette évolution des propriétés 
coïncide avec les observations MET réalisées dans le Chapitre 5 montrant une faible densité 
de précipités durcissants au sein des échantillons Ebauche+180. En ce qui concerne l’état 
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Ebauche+MS, une augmentation du Rp0,2, du Rm et de la micro-dureté moyenne est observée 
à l’issue du revenu à 180 °C pendant 8 h. Cette évolution est associée à une diminution de 
l’allongement à la rupture pour l’état Ebauche+MS+180 en comparaison de l’état 
Ebauche+MS. De nouveau, ces évolutions sont cohérentes vis à vis des observations MET 
montrées dans le Chapitre 5 où une forte densité de précipités durcissants au sein de l’état 
Ebauche+MS+180 est observée.  Enfin, les états RR+180 et RH+180 présentent un 
comportement différent de l’état Ebauche+180. En effet, on remarque une détérioration des 
propriétés mécaniques à l’issue du revenu à 180 °C pendant 8 h. Les observations MET du 
Chapitre 5 mettent pourtant en évidence une densité non négligeable de précipités durcissants 
au sein de ces mêmes échantillons. Ainsi, il est donc possible d’émettre l’hypothèse que la 
déformation stockée pendant le procédé ECAP est telle que l’application d’un revenu à 180 °C 
pendant 8 h aurait entrainé une légère restauration de la microstructure (structure de 
dislocations) pouvant expliquer la diminution des propriétés mécaniques observée. Cette 
hypothèse est appuyée par le fait qu’une diminution plus importante des propriétés 
mécaniques est constatée dans le cas de l’état RR+180 (13,6 %) en comparaison de l’état 
RH+180 (7,2 %) pour lequel la passe à haute température (135-155 °C) aurait déjà permis de 
restaurer partiellement la microstructure de l’alliage.  
 
Tableau Annexe C-2 : Influence des traitements thermiques sur les propriétés mécaniques des états 
d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH 
En conclusion, une optimisation du temps et/ou de la température de revenu est 
nécessaire pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH, compte-tenu de la contribution 
non négligeable de la déformation et des processus de restauration pouvant se produire lors 
du revenu sur les propriétés mécaniques. Cette conclusion rejoint celle du Chapitre 5 
concernant l’influence de la déformation sur les cinétiques de précipitation de l’alliage 6xxx.  
Micro-dureté Vickers (HV1) Rp0,2 (MPa) Rm (MPa)
Ebauche 61  2 177 3 218 3
ECAP-RR 84  4 243 3 253 1
ECAP-RH 78  4 221 3 238 5
Ebauche+MS 53  2 100 3 264 2
Ebauche+180 68  4 226 2 249 2
RR+180 74  1 210 1 228 2
RH+180 81  2 205 3 218 1
Ebauche+MS+180 89  2 219 1 288 10
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IV. Tentative d’optimisation du temps de traitement thermique 
à 180 °C pour l’alliage 6xxx à l’état d’ébauche 
Dans la dernière partie de cette annexe, l’objectif est de déterminer le temps de revenu 
à 180 °C pour lequel les propriétés mécaniques les plus hautes sont obtenues pour l’état 
d’ébauche. Pour ce faire, différents temps de revenu allant de 0 à 480 min ont été appliqués 
aux échantillons d’ébauche. Les propriétés mécaniques en traction (Rp0,2 et Rm) et les valeurs 
de micro-dureté de l’alliage ont ensuite été déterminées pour chaque temps de traitement. Ces 
résultats sont rassemblés dans la Figure Annexe C-4. 
 
Figure Annexe C-4 : Évolution des propriétés mécaniques de l’état d’ébauche avec le temps de 
traitement à 180 °C. 
En premier lieu, une augmentation des propriétés mécaniques de l’état d’ébauche 
jusqu’à un maximum (72 HV, 255 MPa, 225 MPa ; micro-dureté, Rm, Rp0,2) atteint pour un 
temps de traitement de 1 h est observée. De plus, une légère diminution puis une 
ré-augmentation des propriétés mécaniques pour des temps plus longs est mise en évidence. 
Au regard de ce qui a été exposé dans le Chapitre 5, il semble que l’augmentation des 
cinétiques de précipitation induite par la déformation permet d’atteindre les propriétés 
mécaniques optimales de l’alliage 6xxx beaucoup plus rapidement que lorsque l’alliage n’est 
pas déformé (état Ebauche+MS). Néanmoins, il est noté que le maximum atteint est bien 
inférieur à ce qui a pu être obtenu pour l’état Ebauche+MS+180 par exemple. De nouveau, ceci 
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peut être relié aux conclusions du Chapitre 5. En effet, de par une sursaturation insuffisante 
en éléments d’alliages pour les états déformés, et en particulier l’état d’ébauche, la densité de 
précipités durcissants obtenue est nettement inférieure à celle obtenue pour l’état 
Ebauche+MS+180 expliquant ainsi les différences de propriétés mécaniques observées. Enfin, 
au vu du comportement de l’ébauche, il est possible d’émettre l’hypothèse que cet effet de la 
déformation sur l’évolution des propriétés mécaniques après revenu serait exacerbé pour les 
états ECAP-RR et ECAP-RH. Ceci serait alors une nouvelle fois cohérent vis à vis des 
conclusions tirées dans le Chapitre 5.   
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Annexe D : Influence du procédé ECAP-4P sur la 
microstructure et le comportement en corrosion de 
l’alliage 6xxx – Influence d’une mise en solution 
préalable 
Cette dernière annexe a pour objectif de résumer les résultats obtenus concernant 
l’influence des procédés ECAP-4P et MS+ECAP-4P sur la microstructure et les propriétés en 
service de l’alliage 6xxx. Pour plus de détails sur les caractéristiques de chaque procédé, le 
lecteur pourra se référer au Chapitre 2.  
I.  Procédé ECAP-4P 
1. Influence sur la microstructure de l’alliage 6xxx 
La Figure Annexe D-1 représente les cartographies d’orientation EBSD obtenues pour 
l’état ECAP-4P dans les sens transverse et longitudinal. Les résultats sont très similaires à ce 
qui avait été obtenu pour l’état ECAP-RH. Une diminution importante de l’intensité maximale 
de texture est observée dans les deux sens de prélèvement en comparaison de l’état d’ébauche. 
De plus, un allongement des grains dans le sens longitudinal (Figure Annexe D-1 (b)) et une 
taille de grains de 4 µm en moyenne sont mis en évidence pour l’état ECAP-4P (Figure Annexe 
D-1 (a)). Ainsi, comme cela est évoqué dans certains travaux issus de la littérature [87], aucune 
diminution supplémentaire de la taille de grains n’est constatée malgré l’augmentation du 
nombre de passes ce qui peut suggérer un effet antagoniste de la température vis à vis de la 
déformation. Par ailleurs, ces résultats sont très comparables à ceux présentés dans la première 
annexe concernant l’effet du procédé ECAP-4P sur la microstructure de l’alliage 1xxx.  
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Figure Annexe D-1 : Cartographies d’orientation obtenues pour l’état ECAP-4P (a) et (c) dans le sens 
transverse et (b) dans le sens longitudinal. 
De la même façon que pour les états ECAP-RR et ECAP-RH, les observations MET 
n’ont révélé aucune précipitation fine intragranulaire ou intergranulaire (Figure Annexe D-2). 
Seules des particules intermétalliques grossières riches en fer ont pu être mises en évidence 
(Figure Annexe D-2 (b)). Ces observations rejoignent celles réalisées pour les états ECAP-RR et 
ECAP-RH et les mêmes hypothèses que celles suggérées pour ces états dans les Chapitres 3 
et 5 peuvent être proposées ici.  
 
 
Taille de grains = 4,0 µm
(a) (b)
(c)
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Figure Annexe D-2 : Observations MET de l’état ECAP-4P dans le sens transverse : (a) structure de 
grains et (b) une particule intermétallique grossière riche en fer. 
2. Influence sur les propriétés mécaniques 
La Figure Annexe D-3 représente les courbes contrainte vraie – déformation vraie 
obtenues pour l’état ECAP-4P à une vitesse de déformation de 10-3 s-1 à température ambiante. 
A titre de comparaison, les courbes obtenues pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH 
ont été reportées. Comme pour ces deux derniers états, l’allongement à rupture ainsi que le 
coefficient d’écrouissage diminuent dans l’état ECAP-4P par rapport à l’ébauche (Tableau 
Annexe D-1). De plus, la valeur de la limite d’élasticité à 0,2 % augmente de 177 MPa pour l’état 
d’ébauche à 191 MPa pour l’état ECAP-4P. Cependant, contrairement aux procédés ECAP-RR 
et ECAP-RH, le procédé ECAP-4P est responsable d’une diminution de la contrainte maximale 
de 218 MPa pour l’état d’ébauche à 202 MPa pour l’état ECAP-4P. Ceci suggère un effet 
important des processus de restauration dynamique ayant lieu durant les étapes à haute 
température sur la densité de dislocations et donc la contribution de l’écrouissage dynamique 
aux propriétés mécaniques de l’alliage 6xxx.  
(a) (b)
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Figure Annexe D-3 : Courbe Contrainte Vraie/Déformation vraie obtenue pour l’état 
ECAP-4P (10-3 s-1 (25°C). Les courbes obtenues pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH ont 
été reportées à titre de comparaison. 
 
Tableau Annexe D-1 : Résumé des propriétés mécaniques de l’état ECAP-4P. Les propriétés 
mécaniques des états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH ont été reportées à titre de comparaison. 
 
3. Influence sur le comportement en corrosion 
Comme pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH, le comportement en 
corrosion de l’état ECAP-4P a été étudié en milieu NaCl 0,5 M. Comme observé pour les états 
ECAP-RR et ECAP-RH, le traitement de mise en forme conduit à une diminution du potentiel 
de corrosion (Ecorr) pour l’état ECAP-4P par rapport à l’ébauche, le potentiel de corrosion 
mesuré pour l’état ECAP-4P étant le plus négatif si l’on considère l’ensemble des échantillons 




























Micro-dureté (HV0,1) Rp0,2 (MPa) Rm (MPa) A%
Ebauche 61 ± 2 177 ± 3 218 ± 3 14 ± 1
ECAP-RR 84 ± 4 243 ± 3 253 ± 1 11 ± 1
ECAP-RH 78 ± 4 221 ± 3 238 ± 5 13 ± 1
ECAP 4P 76 ± 3 191 ± 2 202 ± 3 13 ± 1
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dans le sens transverse, en comparaison des valeurs obtenues pour les états ECAP-RR et 
ECAP-RH. Cependant la valeur de icorr mesurée pour l’état ECAP-4P demeure inférieure à 
celle obtenue pour l’état d’ébauche. Pour finir, les écarts mis en évidence demeurent très 
faibles et révèlent une influence peu significative du procédé ECAP-4P sur les paramètres 
électrochimiques de l’alliage 6xxx.  
 
Tableau Annexe D-2 : Tableau récapitulatif des valeurs de potentiel et courant de corrosion des 
échantillons d’ECAP-4P en milieu NaCl 0,5 M. Les valeurs obtenues pour les états d’ébauche, 
ECAP-RR et ECAP-RH ont été reportées pour comparaison. 
La Figure Annexe D-4 représente les courbes de polarisation tracées pour les états 
d’ébauche, ECAP-RR, ECAP-RH et ECAP-4P en milieu NaCl 0,5 M. Toutes les courbes 
obtenues présentent une allure très similaire. De plus, les observations réalisées au microscope 
optique après polarisation (Figure Annexe D-5) mettent en évidence un endommagement de 
type corrosion par piqûres en parfait accord avec les observations MET montrées 
précédemment. Ainsi, il semble que le procédé ECAP-4P, à l’instar des procédés ECAP-RR et 
ECAP-RH, a une influence peu significative sur le comportement en corrosion de l’alliage 
6xxx. 
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Figure Annexe D-4 : Courbe de polarisation obtenue pour l’état ECAP-4P en milieu NaCl 0,5 M 
(250 mV.h-1). Les courbes obtenues pour les états d’ébauche, ECAP-RR et ECAP-RH ont été reportées 
pour comparaison. 
 
Figure Annexe D-5 : Observation au microscope optique de la surface de l’état ECAP-4P (sens 
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II. Procédé MS+ECAP-4P 
Dans ce paragraphe, l’objectif est d’étudier l’influence de l’ajout d’une mise en solution 
à 500°C pendant 1 h (suivie d’une trempe à l’eau tempérée) avant le procédé ECAP-4P. De ce 
fait, les résultats présentés ici ne seront pas comparés à ceux obtenus pour l’état d’ébauche 
mais plutôt à ceux relatifs à l’état Ebauche+MS considéré comme l’état de référence dans ce 
paragraphe et déjà abordé dans le Chapitre 5.  
1. Influence sur la microstructure 
La Figure Annexe D-6 présente une cartographie d’orientation EBSD obtenue dans le 
sens transverse pour l’état MS+ECAP-4P. En comparaison de l’état Ebauche+MS (Chapitre 5), 
la taille de grains décroit de 113 µm à 38 µm pour l’état MS+ECAP-4P ce qui représente une 
diminution de 66 %. En comparaison, le procédé ECAP-4P était responsable d’une diminution 
de 83 % de la taille de grains par rapport à l’état d’ébauche. Cependant, en comparaison de 
l’état ECAP-4P, l’état MS+ECAP-4P présente une structure de grains très hétérogène avec la 
présence de gros grains entourés par des amas de petits grains submicroniques. Ce type de 
résultats a déjà été observé dans la littérature et témoigne de l’hétérogénéité des processus de 
recristallisation mis en jeu durant le procédé MS+ECAP-4P.   
 
Figure Annexe D-6 : Cartographie d’orientation EBSD obtenue pour l’état MS+ECAP-4P dans le 
sens tranverse (IPF-Z). 
Les observations MET reportées dans la Figure Annexe D-7 mettent en évidence la 
présence de précipités intragranulaires Mg-Si probablement formés lors du procédé ECAP-4P 
car absents à l’issue de la mise en solution (Figure Annexe D-7 (b) et Figure Annexe D-7 (c)). Ces 
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résultats suggèrent que la mise en solution a permis une redistribution des éléments d’alliage 
favorable à la précipitation, en accord avec les résultats détaillés dans le Chapitre 5. 
 
Figure Annexe D-7 : Observations MET réalisées sur le sens transverse d’un échantillon 
MS+ECAP-4P. 
Concernant l’effet du procédé MS+ECAP-4P sur les propriétés mécaniques de l’alliage 
6xxx, le Tableau Annexe D-3 et la Figure Annexe D-8 rassemblent les résultats obtenus pour ce 
dernier état à l’issue des essais de micro-dureté et de traction. A titre de comparaison, les 
résultats pour les états d’ébauche, ECAP-4P et Ebauche+MS ont été reportés.  
 
Tableau Annexe D-3 : Tableau récapitulatif des propriétés mécaniques des états d’ébauche, ECAP-4P, 
Ebauche+MS et MS+ECAP-4P. 
(a) (b) (c)
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Figure Annexe D-8 : Courbes contrainte vraie / déformation vraie obtenues pour les états d’ébauche, 
ECAP-4P, Ebauche+MS et MS+ECAP-4P (10-3 s-1, 25°C). 
A l’opposé des résultats obtenus pour l’état ECAP-4P, une amélioration significative 
des propriétés mécaniques (Rp0,2 et Rm) est constatée pour l’état MS+ECAP-4P par rapport à 
l’état Ebauche+MS. Cependant, comme pour l’état ECAP-4P, l’allongement à rupture diminue 
dans le cas des échantillons MS+ECAP-4P. Ces résultats sont en accord avec l’effet de la 
déformation plastique sévère induite durant le procédé ECAP tel qu’il a été décrit dans le 
Chapitre 3. Ici, aucun effet de restauration n’était attendu car tous ces processus ont déjà eu 
lieu lors de la mise en solution. Il est intéressant de noter que l’état MS+ECAP-4P présente des 
propriétés mécaniques supérieures à celles de l’état Ebauche+MS+180 (Chapitre 5). 
2. Influence sur le comportement en corrosion 
Les courbes de polarisation obtenues pour l’état MS+ECAP-4P ont été comparées à 
celles obtenues pour les états d’ébauche, ECAP-4P et Ebauche+MS toutes reportées dans la 
Figure Annexe D-9. Les courbes obtenues présentent une allure similaire pour tous les états 
considérés ce qui suggère une nouvelle fois un effet négligeable du procédé MS+ECAP-4P sur 
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microscope optique mettant en évidence une sensibilité de l’état MS+ECAP-4P à la corrosion 
par piqûres uniquement (Figure Annexe D-10). Néanmoins, dans le cas des échantillons 
MS+ECAP-4P, une diminution significative des valeurs de Ecorr dans un premier temps et des 
valeurs de icorr dans un second temps est mise en évidence (Tableau Annexe D-4). Ceci pourrait 
témoigner d’un effet significatif de la déformation sur les cinétiques de corrosion en milieu 
NaCl 0,5 M ; toutefois, les modifications de composition de la matrice liées à la formation de 
précipités intragranulaires doivent aussi contribuer largement à ce résultat. Ces observations 
n’ont toutefois pas fait l’objet d’une étude plus approfondie. 
 
Figure Annexe D-9 : Courbes de polarisation obtenues pour les états d’ébauche, Ebauche+MS, 
ECAP-4P et MS+ECAP-4P en milieu NaCl 0,5 M à une vitesse de 250 mV h-1. 
 
Tableau Annexe D-4 : Tableau récapitulatif des valeurs de Ecorr et icorr des états d’ébauche, 


































Ecorr (VECS) Icorr (10
-3 mA.cm-2)
ST SL ST SL
Ebauche -0,72 ± 0,01 -0,72 ± 0,01 2,2 ± 0,2 1,4 ± 0,7
ECAP-4P -0,76 ± 0,03 -0,76 ± 0,02 1,9 ± 0,5 1,5 ± 0,7
Ebauche+MS -0,73 ± 0,02 -0,73 ± 0,01 1,1 ± 0,2 0,32 ± 0,29
MS+ECAP-4P -0,76 ± 0,02 -0,78 ± 0,04 0,14 ± 0,08 0,33 ± 0,11
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Figure Annexe D-10 : Observations au microscope optique de la surface des échantillons (a) 
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Résumé de Thèse 
 
La récente prise de conscience de l’impact des activités industrielles sur l’environnement et la 
santé a initié toute une dynamique, en particulier au sein des entreprises, visant à mettre en place des 
solutions pour limiter les effets négatifs de ces activités. Ainsi, ce projet de thèse s’inscrit dans un 
programme de développement technologique de la société LEONI Wiring Systems qui a pour objectif 
le remplacement des câbles électriques automobiles en cuivre par des alliages d’aluminium afin de 
réduire la masse et le coût du système de distribution électrique et ainsi l‘impact écologique et 
économique des futurs véhicules. L’un des freins à ce projet est lié aux performances électriques 
inférieures des alliages d’aluminium par rapport au cuivre. C’est la raison pour laquelle, dans ce travail, 
on se propose d’étudier un nouveau procédé, appelé Equal-Channel Angular Pressing (ECAP), qui 
permettrait, une fois introduit dans le processus de fabrication des câbles, d’améliorer les propriétés 
électriques des alliages, mais aussi leurs propriétés mécaniques sans pour autant dégrader leurs 
propriétés en corrosion et fatigue-corrosion.  
Premièrement, les paramètres microstructuraux liés au procédé ECAP et identifiés comme 
critiques vis-à-vis des propriétés en service, en particulier la résistance à la corrosion, d’un alliage 
d’aluminium de la série 6xxx ont été déterminés. La sensibilité de l’alliage à une sollicitation en 
fatigue-corrosion a ensuite été analysée au regard des résultats précédents. Enfin, l’influence de l’ECAP 
sur les cinétiques de vieillissement microstructural de l’alliage a été étudiée. Ce travail constitue donc 
un socle conséquent de résultats sur lequel LEONI pourra s’appuyer pour introduire le procédé ECAP 
dans le processus de fabrication de câbles automobiles en alliages d’aluminium plus économiques et 
écologiques. 
 





The recent awareness of the impact of industrial activities on health and environment initiated 
a new dynamic, in particular in the industry, which aim is to come up with new solutions limiting the 
negative effects of these activities. In this framework, this thesis project is part of a technological 
development project from LEONI Wiring Systems which objective is to replace copper electrical wires 
by aluminum alloys. This will allow a decrease in both weight and cost of the electrical distribution 
system which will result in a lower ecological and economical impact of vehicles to come. One of the 
drawbacks to this project is related to the lower electrical conductivity of aluminum alloys when 
compared to copper. This is the reason why, in this work, we propose to study a new process called 
Equal-Channel Angular Pressing (ECAP), which may allow not only an increase in electrical 
conductivity but also an increase in mechanical properties without degrading the resistance to 
corrosion, and fatigue-corrosion of aluminum alloys.  
First, the microstructural parameters related to the ECAP process, which are critical regarding 
in-service properties, in particular the corrosion properties, of a 6xxx aluminum alloy were identified. 
Then, the susceptibility of the alloy to fatigue-corrosion embrittlement was analysed considering the 
previous results. Finally, the influence of ECAP on ageing kinetics was investigated. This work as a 
whole gather a large amount of results from which LEONI will take advantage in order to introduce the 
ECAP process into the manufacturing process of aluminum wires. 
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